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   The reactor pressure vessel (RPV) contains nuclear fuel assemblies and coolant water. The degradation of 
structural integrity caused by neutron irradiation during in-service period, widely-known as irradiation-induced 
embrittlement, is the critical issue for ensuring the safe operation of nuclear power plants. In recent, the large 
embrittlement, which was higher than the predicted value, was found at high neutron fluence corresponding to the 
operation years of around 40. To improve the reliability of irradiation embrittlement predictions, a more precise 
understanding of the embrittlement mechanism is necessary. 
   With enormous studies more than 40 years, it is generally accepted that the primary embrittlement origin is 
hardening of steel due to irradiation-induced microstructural features, such as solute clusters (SCs) and matrix 
damage (MD). Typical SCs are Cu-rich precipitates for high-Cu steels and Ni-Mn-Si clusters for low-Cu steels. 
Atom probe tomography has been used to measure number density and size of SCs. On the other hand, MD is the 
concept that describes all irradiation-induced features other than SCs. The nano-scale dislocation loop is 
considered as the first candidate of MD. The number density and size of dislocation loops have been quantified by 
transmission electron microscopy (TEM). However, the quantification of such dislocation loops using 
conventional TEM are difficult because of strong interference effects, especially in real steels with inhomogeneous 
microstructures. Therefore, the contribution of dislocation loops to hardening is not well understood. Moreover, 
there is a possibility that MD-SC complex features are formed in RPV steels, but there are few experimental data 
about MD-SC complex features due to the analytical difficulties. In addition, grain boundary (GB) segregation of 
P weaken GBs and leads to non-hardening embrittlement. 
   The first aim in this study is to reveal the embrittlement mechanism of a RPV steel. Especially, the contribution 
of dislocation loops to irradiation hardening is investigated. Firstly, weak-beam scanning transmission electron 
microscopy (WB-STEM) is developed to quantify dislocation loops, more accurately than conventional TEM. 
WB-STEM, APT and positron annihilation spectroscopy are employed to investigate MD and SCs in RPV steels. 
The Vickers micro hardness test is also performed to discuss the relationship between hardening and 
microstructural changes. Furthermore, to reveal the effect of non-hardening embrittlement, GB segregation of P is 
evaluated by APT. 
   It should be noted that SCs are formed via diffusion process of solute atoms in RPV steels, thus the diffusion 
coefficient and solubility limit of solute atoms are essential to understand the formation kinetics of SCs. Moreover, 
it is well-known that the grain boundary plays a fast diffusion path of solute atoms. The second aim in this study 
is that the diffusion coefficient (DCu) and solubility limit (c0) of Cu in a RPV steel (A533B steel) are estimated by 
APT using Cu/A533B diffusion pair. Then DCu and c0 in A533B steel are compared with those in pure Fe. Moreover, 
by direct observation of grain boundaries of pure Fe and A533B steel, the effect of grain boundaries on Cu diffusion 
are also investigated. 
The studied RPV steels were surveillance test specimens from a European pressurized water reactor. These 
steels were weld material with low-Cu content. The neutron fluence of surveillance test specimens were 1.3 × 1023 
(I1), 3.4 × 1023 (I2), 8.2 × 1023 (I3) and 1.2 × 1024 n/m2 (I4). Large embrittlement was found in the highest fluence 
specimen I4 irradiated for approximately 30 years. 
Regarding the first aim, newly developed WB-STEM reduced the effect of interference inevitable in 
conventional TEM and achieved a large field-of-view with sufficient spatial resolution to analyze nano-scale 
dislocation loops. The number density and size of dislocation loops in each surveillance test specimen were 
systematically measured with WB-STEM, and it was revealed that dislocation loops were formed with high 
number density (> 1022 m-3) in I3 and I4. The estimated hardening due to dislocation loops was approximately half 
of measured hardening in I3 and I4, suggesting that dislocation loops significantly contributed to irradiation 
hardening. In I3 and I4, high number density SCs (>1023 m-3) mainly composed of Ni, Mn and Si atoms were also 
found by APT. The estimated hardening due to SCs was similar with that due to dislocation loops. Positron 
annihilation spectroscopy detected irradiation-induced defects in the lowest fluence specimen I1, in which no 
dislocation loops and SCs were found by WB-STEM and APT. It was suggested that such defects were probably 
the initial hardening sources. In conclusion, it is found that the contribution of dislocation loops to irradiation 
hardening cannot be neglected at any level of neutron fluence. In addition, to reveal the effect of non-hardening 
embrittlement, GB segregation of P were evaluated by APT. As a result, it was found that GB segregation of P was 
insignificant.  
Furthermore, correlative WB-STEM/APT analysis was developed to investigate the correlation of lattice 
defects (dislocation lines, GBs and dislocation loops) and SCs. WB-STEM tomography succeeded to measure the 
spatial distribution of strain fields three-dimensionally. It was clarified that SCs dominantly formed around strain 
fields induced by dislocation lines and small angle grain boundaries. Moreover, the discrete WB-STEM 
tomography enabled to measure the spatial distribution of small dislocation loops, and the presence of dislocation 
loop-SC complex features were clarified. Finally, it was suggested that approximately 40% of dislocation loops 
were associated with SCs. 
   Regarding the second aim, it was found that the value of DCu in A533B steel was slightly higher than that in 
pure Fe in the temperature range from 550 to 700 ℃. The activation energy of Cu diffusion for A533B steel was 
slightly higher than that for pure Fe. The value of c0 in A533B steels was almost same with that in pure Fe. The 
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原子炉の寿命に関わる最重要課題の一つに原子炉圧力容器(Reactor pressure vessel: RPV)の中性






1-1.  原子炉圧力容器の中性子照射脆化 











RPVは低合金フェライト鋼から作製されている。フェライト鋼等の体心立方(body centered cubic: 
bcc)構造を持つ材料は低温になると降伏応力が増加する[6]。劈開破壊応力は温度依存性がほとん
どなく、低温では降伏応力が劈開破壊応力を上回る。その結果、材料は脆性破壊を起こすように
なる。延性破壊から脆性破壊へと遷移するときの温度を延性脆性遷移温度 (Ductile to brittle 
transition temperature: DBTT)と呼ぶ[6]。図 1-2 に示すように照射を受けた鋼材は硬化を起こし、降
伏応力が増加する。その結果、照射前に比べて DBTT が上昇する。このような硬化を伴う脆化を
硬化型脆化と呼ぶ[3, 7]。また、粒界偏析等によって粒界強度が低下した場合には、劈開破壊応力
が下がり、DBTT が上昇する (図 1-3)。このような硬化を伴わない脆化を非硬化型脆化と呼ぶ[3, 
7]。 
 DBTT の上昇量(ΔDBTT)の評価方法としては、シャルピー衝撃試験が用いられている。図 1-4 に
示すように、試験温度が低温になるほど、吸収エネルギーが小さくなる。照射された鋼材では吸
収エネルギーの曲線が高温側へとシフトする。この時、ある吸収エネルギーに対応する試験温度
の上昇量を ΔDBTT と定義する。国内の評価法[8]では、吸収エネルギーの代表値として、41 J が用

























図 1-3. 非硬化型脆化による DBTT 上昇の概念。 
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 実用炉では、RPV の将来の脆化を評価するため、RPV が受ける照射速度(内面から 1/4 t (t: 厚さ)
の位置で評価)の約 2 倍の照射速度となる位置(図 1-1 赤矢印)に RPV と同じ鋼材から作製された
監視試験片が装荷されている。監視試験片を定期検査時に必要に応じて取り出し、その脆化量の




での大きな脆化現象は国内原子炉だけでなく、図 1-7 に示す欧州加圧水型炉(Pressurized water 
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 RPV 鋼の照射脆化の原因は、照射により鋼材内部に形成される微細組織である。図 1-8 に照射
脆化に関わる微細組織の模式図を示す。これらの微細組織は硬化をもたらすもの(硬化型脆化因子)
と硬化をもたらさない(非硬化型脆化因子)に大別される。代表的な硬化型脆化因子は、RPV 鋼に
含まれる溶質･不純物原子のクラスター(Solute cluster: SC)である。SC 以外の硬化型脆化因子はマ








は溶質･不純物原子の拡散を促進させ、その結果として SC が形成される[2, 14]。RPV 鋼中に過飽
和に存在する Cu は Cu 富裕析出物(Cu-rich precipitate: CRP)を形成する[15, 16]。1960 年代後半から














と考えられている。これに対し、1970 年代後半から作製された第二世代型原子炉の RPV 鋼は CRP
の形成を抑えるために Cu 含有量の低い鋼材から作製されている。しかしながら、これらの低 Cu
材でも Ni, Mn, Si を中心とした SC(Ni-Mn-Si クラスター)が形成される[17, 18]。 
照射硬化に対する SC の寄与を調べるためには、SC の数密度や寸法を精度よく評価することが
必要である。SC の寸法はサブ nm から数 nm と非常に小さく、母相に対して整合である可能性が
ある[7]。そのため、透過電子顕微鏡法(Transmission electron microscopy: TEM)でも SC の定量評価
は困難であった。これに対し、三次元アトムプローブ法(Atom probe tomography: APT)[19]は最近 15
年程度で飛躍的に進歩し、非常に微小な SC も精度よく分析できるようになった。Toyama ら[15]
は APT を用いて、Cu 含有量の高い(> 0.1 wt.%Cu)ベルギーDoel-1, 2 号炉の監視試験片中に形成さ
れた CRP の数密度や寸法の定量評価を行った。その結果、照射量 1023 n/m2 程度の低照射量でも
CRP は高密度(1023 m-3)に形成されていること、SC の寸法が照射量とともに増加すること、CRP 中
の Cu 濃度が照射量とともに増加すること等が明らかになった。Miller ら[17]は Cu 含有量の低い
(0.05 wt.%Cu)スウェーデン Ringhals-3, 4 号炉の監視試験片を調べ、3 × 1023 n/m2 以上の照射量で
1023 m-3以上の Ni-Mn-Siクラスターが形成されていることを明らかにした。これらの例のように、
SC の数密度や寸法、組成の定量評価が精度良く行われるようになったことで、SC の形成と照射
硬化との関係も議論されるようになってきた。Takeuchi ら[20]は材料試験炉照射された RPV 鋼






 MD とは SC 以外の照射硬化因子の総称である[14]。前述したように、近年 SC に関する理解は
急速に進歩したが、MD については未だ理解されていないことが多い。現在の理解では、MD は照
射により導入される転位ループや空孔クラスター等の照射欠陥であると考えられている。特に転
位ループは主要な MD であると考えられており、これまで主に TEM 観察で調べられてきた。 
1980 年代に Robertson ら[22]は 80 ℃で 1024 n/m2まで材料試験炉照射された純 Fe を TEM 観察
し、転位ループのバーガースベクトルが b = 1/2<111>または b = <100>であることを明らかにした。
Zinkle ら[23]は 50-70 ℃で照射された純 Fe 中の転位ループの数密度や寸法の照射量依存性を TEM
で調べ、数密度及び寸法が 1024 n/m2以上まで増加し続けることを示した。Harnández ら[24]は純 Fe
だけでなく、Cu, Mn, Ni を添加した複数のモデル合金の TEM 観察を行い、転位ループの形成にお
ける添加元素効果を議論した。曽根田ら[9, 10]は国内炉の監視試験片を調べ、転位ループの数密度
や寸法を評価した。その結果、1024 n/m2以下の照射量では、転位ループの数密度は 1021-1022 m-3程
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度、寸法は 3-6 nm 程度であると報告されている。この数密度は同じ鋼材中に形成された SC の数
密度(~1023 m-3)よりも 1-2 桁低い。この例のように、一般的に転位ループの数密度は SC のそれよ
りも低く、転位ループの脆化への寄与は SC に比べて小さいという考えもある。例えば、従来の国
内脆化予測法(JEAC4201-2007(2013 年追補版)[10])では全体の脆化量の内、大部分が SC の寄与で
説明されており、MD の寄与は実質的に無視できるほど小さい(図 1-9)。 
 
 
図 1-9. 従来国内脆化予測法(JEAC4201-2007(2013 年追補版))を用いて得られた脆化予測曲線。 
(a)High-Cu 材(0.12 wt.%)の予測曲線、(b)Low-Cu 材(0.04 wt.%)の予測曲線。 
黒線は全体の脆化量、赤線は SC による脆化量、青線は MD による脆化量を示す。 
 
転位運動に対する転位ループやナノボイドの障害物としての強度は SC のそれよりも大きいた
め[25, 26]、転位ループの数密度が SC の数密度よりも小さい場合でも、転位ループが硬化に大き
く寄与する可能性がある。Kuramoto ら[27]は、試験炉照射された RPV 鋼を等時焼鈍し、APT と陽
電子消滅法を用いて SC と MD の回復挙動を調べた。400 ℃焼鈍において、SC がほとんど回復し
ていないにも関わらず、全体の硬化量の内半分程度の硬化量の回復が見られた。一方で、TEM で
も観察できない程微小な照射欠陥を敏感に検出できる陽電子消滅法では、350 ℃から既に照射欠
陥の回復が始まっていることが示唆された。このことは、SC 以外の脆化因子、即ち MD が脆化に
大きく寄与している可能性を示している。Bergner ら[26]は、ロシア型原子炉 WWER-440 の RPV































































吉田助教によって、Weak-beam STEM 法(WB-STEM)が考案された[31]。本研究では、WB-STEM が
RPV 鋼中の転位ループの分析において有効な手法であることを実証する。 
 
§3 SC-MD 複合体 
 上述の SC や MD は独立に存在するだけでなく、複合体を形成している可能性も考えられる。
脆化機構のさらなる理解のためには、SC-MD 複合体の理解が必要である。これまで、SC や MD
はそれぞれAPTとTEMを用いて別個に分析されてきた。両者の相関を調べた例はほとんどなく、
現状 SC-MD 複合体についての実験的な知見はほとんどない。 
 
§4 不純物 P の粒界偏析 
 不純物 P の結晶粒界への偏析は非硬化型脆化主因の一つであると考えられている。RPV 鋼中に
不純物として含まれている P は粒界に偏析することで粒界割れを促進することが良く知られてい
る[14, 32]。この原因は、P が粒界の結合力を低下させるためであると考えられている。また、P が
粒界に偏析することによって、粒界の結合力を強くする C の粒界での濃度を減少させ、粒界の結
合力を低下させる可能性もある。Yamaguchi ら[33]は第一原理計算を用いて、Fe 中の P の粒界偏
析を調べた。これによると、粒界上の P 濃度が増えるにつれて粒界の結合エネルギーが減少する
という結果が得られている。福谷ら[3]は中性子照射された RPV 鋼に対し、オージェ電子分光法を
用いて粒界破面での P 及び C の組成を調べた。中性子照射量によって、粒界上の P 濃度が増加し、
C 濃度が減少する傾向が報告されている。Nishiyama ら[34]は粒界への P 偏析量と ΔDBTT との相
関を調べ、粒界脆化を引き起こす P 偏析量の閾値を報告した。現在、国内原子炉の RPV 鋼では粒






1-2. 原子炉圧力容器鋼中の Cu の拡散係数 
 RPV 鋼中の SC は鋼材内部で溶質･不純物原子が拡散･集合することで形成される。従って、溶
質･不純物原子の拡散挙動を調べることは、SC の形成カイネティクスを理解する上で重要である。
1-1-2項でも述べたように、CRPは第一世代型のRPV鋼の照射脆化主因であると考えられている。




 Fe 中の Cu の拡散係数を求めるため、これまで純 Fe と純 Cu を接合させた拡散対が用いられて
きた。この拡散対を熱時効し、Fe 中へ Cu 原子を拡散させ、Fe 中の Cu 濃度プロファイルを調べ
ることで拡散係数が求められる。Cu 濃度プロファイルの取得には幾つかの方法がある。Rothman
ら[36]は拡散源に放射性同位体の 64Cu を用い、Fe の表面を順次切削しながら、放射能測定を行う
ことで Cu 濃度プロファイルを取得した。Salje ら[37]は電子プローブ微小分析法(Electron probe 
micro analysis: EPMA)を用いて Cu 濃度プロファイルを取得した。しかし、これらの手法の位置分
解能は数 μm 程度であるため、Fe 中に Cu 原子を数 10 μm 拡散させなければ、拡散係数の導出が
できなかった。Fe 中の Cu の拡散係数は 700 ℃程度の高温でも 10-17 m2/s 程度であり、数 10 μm の
拡散長を得るために、1,000 時間以上の熱時効が行われていた。そのため、従来法では、Fe 中の
Cu の拡散係数は 690 ℃以上でしか求められていなかった。図 1-10 に Salje ら[37]によって得られ
た Fe 中の Cu の拡散係数のアレニウスプロットを示す。Fe 中の拡散係数はオーステナイト(γ)相か
らフェライト(α)相へ変化する 910 ℃付近で不連続となる。また、α 相中であっても常磁性
(Paramagnetic)から強磁性(Ferromagnetic)へと変化するキュリー温度(Tc)以下では磁化率変化の影響
により直線性が失われる[37, 38]。原子炉の使用温度(~300 ℃)における拡散係数を求めるためには、
690-760 ℃の非常に限られた実験データから外挿しなければならない。図 1-11 に示すように、分






図 1-10. Salje らによって得られた Fe 中の Cu の拡散係数([37]より転載、一部改編) 
 
 

























































































 APT は原子スケールの位置分解能を持つため、数 10 から 100 nm 程度の短い距離の拡散を調べ
ることができる。そのため、拡散長の短い低温での拡散係数を求められるようになった。Toyama
ら[41]は Cu-Fe 拡散対中の Cu 濃度プロファイルを APT で取得し、従来法よりも約 150 ℃低温の
550 ℃まで拡散係数を求めた(図 1-12)。低温での拡散係数を求められたことにより、低温側への外
挿モデルやシミュレーション結果の妥当性をより厳密に議論できるようになった。例えば、図 
1-12 に示したように、Salje ら[37]によって測定された 690-750 ℃での拡散係数から、Fe の磁化率




図 1-12. EPMA で得られた拡散係数からの外挿結果と 
APT で得られた拡散係数からの外挿結果の比較。 
黒破線は EPMA データから Fe の磁化率を考慮したモデルで得られた外挿線。 
 
CRP の形成カイネティクスを理解する上では、純 Fe 中の Cu 拡散係数だけでなく、溶質･不純
物元素が含まれる RPV 鋼中の Cu 拡散係数を調べることが重要である。しかし、従来法では μm
オーダーの粒径しか持たないような RPV 鋼中では、粒界の影響を無視できず、粒内の拡散係数の
評価を行うことができない。これに対し、APT では 100 nm 程度の拡散を調べることが可能である
ため、この距離よりも十分に大きい粒径を持つ試料中であれば、拡散係数の評価が可能である。
そこで、本研究では APT を用いて実用 RPV 鋼(A533B 鋼)中の Cu の拡散係数の評価を行った。 
 
 










































































イト Fe 中の Cu の粒界拡散を、アイソトープを用いた順次切削法により調べた。その結果、1105-




る粒界拡散の観察例として、半導体デバイスに用いられている多結晶 Si ゲートに P 原子をイオン
注入した後の熱拡散挙動を調べた結果[47]を図 1-13 に示す。P 原子は結晶粒内にはほとんど拡散
していなかったが、Si の粒界を介して拡散している様子が明瞭に観察された。 
 










った高照射量領域の照射脆化機構を明らかにするため、試料には約 30 年間照射された欧州 PWR
の監視試験片(図 1-7 参照)を用いる。以下に具体的な目的を述べる。 
 WB-STEM が RPV 鋼中の転位ループの定量解析において有効な手法であることを実証する。 







 CRP の形成カイネティクスを理解する上で重要な RPV 鋼中の Cu の拡散係数を、APT を用い
て導出する。本研究では RPV 鋼(A533B 鋼)と Cu の拡散対を用いて、A533B 鋼中の Cu の粒
内拡散係数及び固溶限を求める。さらに、実用鋼中の拡散で重要となる粒界拡散の影響を調
べるため、Cu/Fe 拡散対及び Cu/A533B 鋼拡散対の粒界を APT で観察する。 
 
以下に本論文の構成を述べる。 
第 2 章では、WB-STEM 法を理解するために必要な回折物理や TEM の結像理論の基礎、及び
APT や陽電子消滅法の測定原理、解析手法を述べる。また、TEM 試料や APT 試料を作製するた
めの FIB 法について具体的に述べる。さらに、APT による拡散係数の導出実験の方法についても
述べる。 
 第 3 章では、第 2 章で示した回折物理や TEM 結像理論に基づきながら、WB-STEM 法の原理
や、WB-TEM 法との違いについて、欧州炉監視試験片を例にしながら述べる。 
 第 4 章では、WB-STEM 法、APT、陽電子消滅法を組み合わせ、欧州 PWR の監視試験片中の微
細組織を調べ、照射脆化機構を議論する。 
 第 5 章では、Weak-beam STEM 法を応用した電子線トモグラフィーの開発について述べ、監視
試験片中の転位や転位ループ等の格子欠陥と SC との相関を調べた結果を示す。 
 第 6 章では、APT を用いて A533B 鋼中の Cu の拡散係数及び固溶限を導出する。また、Fe 中及
び A533B 鋼中の粒界拡散の議論も行う。 








折される過程について説明する。通常、電子回折には 50 kV 以上に加速された電子を用いる。そ
のような電子線は波長が非常に短く干渉性が高いため、試料中で多重散乱が起こる。そのため、
電子回折には動力学的理論(Dynamical theory of diffraction)を用いる必要がある。ここでは簡単のた










 弾性散乱に関して、図 2-1 のように電子と物質系との間の相互作用を、空間の一部に局在する
静電ポテンシャル V(r)で表すと、シュレディンガー方程式は式(2.1.1)のようになる。 
       08
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     (2.1.1) 
ここで、φ(r)は波動関数、e は電気素量、h はプランク定数、E はエネルギー固有値である。ここ
では相対論的効果は考慮せず、電子の質量を m とする。 
 電子源から試料までの距離が大きく、試料に入射する電子波はほぼ平面波であると近似すると、
この系に振幅 1 の平面波  rkr  00 2exp)( i  (k0 は入射波の波数ベクトル)が入射するときの式
(2.1.1)の解、即ち、点 P における、ポテンシャル場を伝播する電子波の振幅 φ(r)は、 
   
 















    (2.1.2) 
と表される。第 1 項は、入射波の点 P への単純な平面波の伝播を表し、第 2 項は、点 r’における
ポテンシャル場 V(r’)により散乱された球面波の和を表す。 
50-200 keV 程度のエネルギーを持った電子の回折において、電子の散乱振幅が小さく、入射波
の減衰がほとんど無いとするならば、式(2.1.2)の右辺第 2 項中の φ’(r’)を  rk 0i2exp で置き換え
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    (2.1.3) 






uk  k   (

1
 0kk は波数)   (2.1.5) 
である。式(2.1.4)の第 1 項 φ0(r)が入射波、第 2 項 φs(r)が散乱波を表している。観測点 P が物質系
から十分遠方(|r’| << r (=|r|))にあれば、式(2.1.3)の積分中の分母および指数関数の引数において、
それぞれ、 
r r'r        (2.1.6) 
 2
1














1    (2.1.7) 
と置き換える。これは光学の Fraunhofer 近似に相当する。ここで、k は散乱波の波数ベクトルを表
し、原子の外では| k | = | k0| = k と近似することができる。従って、散乱波の項は以下のように表さ
れる。 







r       (2.1.8) 









    (2.1.9) 
0kks         (2.1.10) 
Feは着目する物質系の構造因子と呼ばれ、散乱ベクトル s の関数である。s = k – k0となるような
s をとると、  /sin2 0kks である(図 2-2)。また、Φ
eは長さの次元を有し、散乱長とも呼ば
れる。従って、式(2.1.3)は、 















図 2-1. ポテンシャル場での電子波の散乱。 
 
 
図 2-2. 散乱ベクトル s。 
 
§2 原子散乱(形状)因子 
 原子一つについての構造因子を原子散乱因子(Atomic scattering factor)と呼ぶ。これを f e とする
と、電子線の場合は原子内のポテンシャル V(r)を使って次のように表される。 












   (2.1.12) 
式(2.1.12)を式(2.1.11)に代入すると、 





  0     (2.1.13) 
を得る。これにより、散乱波は球面波であり、その振幅は原子散乱因子の大きさに比例すること
が分かる。原子内のポテンシャルは球対称であると近似できるので、極座標表示、 
 ddrrdddrr sin2sin 22 dr     (2.1.14) 
を用いると、式(2.1.12)は次のように書ける。 






























































系内の電子と原子核がつくる電荷密度を eρ(r)とし、Poisson の関係式、 
)(4)(2 rr eV         (2.1.16) 


























2 sin)(4        (2.1.18) 
となる。ここで、Z は原子番号、ρ(r)は原子内の電子分布密度、r は原子核からの距離を表す。式
(2.1.17)は Mott の公式と呼ばれる。このように、球対称ポテンシャルのときは f eの方向性は散乱
角 2θ(k0と k のなす角)にのみ依存する。式(2.1.17)の第 1 項は原子核からの Rutherford 散乱を、第
2項は電子雲からの散乱を表す。式(2.1.18)で与えられる fはX線における原子散乱因子にあたる。




§1 Bragg の法則 
 結晶中に伝播した波の回折が現れる方向は、運動力学的回折理論によって与えられる。図 2-3
のように結晶の空間格子のなかの一群の平行な格子面の間隔を d とし、この格子面群による反射
を考える。視射角(入射角の余弦)を θ、入射波の波長を λ、n を正の整数とすれば、Bragg 条件、 









































    (2.1.20) 
で定義される 3 つのベクトル b1, b2, b3を導入する。a1, a2, a3と b1, b2, b3には以下の関係がある。 
1332211  bababa       (2.1.21) 
0133221133221  abababbababa    (2.1.22) 
また、式(2.1.20)の各分母は結晶の単位胞の体積 V に等しい。 
)()()( 213132321 aaaaaaaaa V     (2.1.23) 
 式(2.1.20)で表される b1, b2, b3を新たな基本ベクトルとして、 
321 bbbg lkhhkl        (2.1.24) 
なるベクトルを考えると、整数 h, k, l の任意の組み合わせに対して定められる点の集合が存在す
る。これを逆格子(Reciprocal lattice)と呼ぶ。 
 図 2-4 において、Miller 指数(hkl)で表される格子面は x, y, z 軸上にそれぞれ原点より|a1|/h, |a2|/k, 
|a3|/l の長さの位置に点 A, B, C をとり、これを結んだ平面である。ベクトル AB は、ghklと直交す
る。BC , CAについても同様の関係が成り立つ。即ち、ghklは(hkl)面に垂直である。また、原点か































§3 Laue 条件 




g iVV rgr 2exp)(       (2.1.26) 
ここで、g は逆格子ベクトル、Vgは g 成分の Fourier 係数である。結晶のポテンシャル V(r)が格子
ベクトル Rnに対しても周期性をもつことから、r = Rn + r’とおくと、構造因子は式(2.1.9)から以下
のように表される。 



















i dr'r'sr'Rs n 
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2exp    (2.1.27) 
 この式より、s が逆格子ベクトル g に一致するときに強い回折が生じることが分かる。即ち、 
***
cbags lkh        (2.1.28) 
の時、強い回折が起きる。つまり、格子面による反射が起こるための条件は、 
gkks  0        (2.1.29) 
で与えられる。この関係を Laue 条件と呼ぶ。 
図 2-5 に逆空間での Laue 条件を作図する。原点 O は逆格子点上の任意の点であり、そこをベ
クトルの中心として電子波の入射方向に平行で、かつ波長の逆数 1/λ の長さのベクトルを作る。こ
のベクトルの始点 L を波の発散点(Laue 点)という。L 点を中心として半径 1/λ の球を描く。この球
を Ewald 球という。この Ewald 球が原点以外で交わった逆格子点を H, G 点とする。発散点より H, 
G 点まで kH, kGを引く。このベクトルの方向が回折波の方向である。 
 












電子回折図形において、透過ビームの位置 O からある回折スポット P までの距離を R、試料と







.constLRdhkl          (2.1.30) 
























RdL hkl       (2.1.31) 
 
















































































   (2.1.33) 















ee FifF   rss 2exp)(      (2.1.34) 
となる。この Fcを結晶構造因子(Crystal structure factor)と呼び、一つの単位胞による散乱効果を表
す。結晶の原点を rnとすると、単位胞の位置ベクトルは、 
nnnj mmm rRrcbar  321      (2.1.35) 
とかけるので、結晶全体の構造因子は以下のようになる。 
    
n
nn
e if rs 2exps  




cmimimi sbsas    (2.1.36) 




n ifF nrs2exp       (2.1.38) 
)()()()(
321
ssss mmm GGGG   




mimimi csbsas    (2.1.39) 


























































































   (2.1.42) 
となる。 
Born 近似が適用できる場合、強度 I0の入射平面波によって生じる単位胞からの散乱強度 I は、









































ML は、Laue 関数とよばれ、M の値が十分に大きい場合は逆格
子点上でのみ値 M をもち、それ以外の s ではほとんど 0 になる。すなわち、逆格子点でピークを
持つ δ 関数になる。これに対して、M が小さい場合は、s = m/a から多少ずれていても、Laue 関数
は有限の値を持つ。即ち、小さな結晶においては、Bragg 条件から多少はずれていても、回折が生
じるということになる。このように Laue 関数は試料の大きさ、外形の効果を表すものである。 
 結晶構造因子の 2乗|F|2、回折関数の 2乗|G|2及び原子散乱因子の 2乗|f|2の s依存性を図 2-8(a)、




図 2-7. 三次元結晶中の位置ベクトル(r = rj + r’)の定義及び 
単位法内のベクトル(rj = rn + Rn)の定義。 
rnは結晶の原点、Rn = m1a + m2b + m3c は単位胞内の原子座標位置を表す。 
 
 

























の散乱振幅は図に示すような Fresnel 輪帯を用いて求めることができる。 
 今、回折波の進行方向に垂直な 1 つの面を考える(図 2-9(b))。この面 A を通過する Bragg 反射
波はすべて同一の位相をもっている。面 A から距離|r – rn|だけ前方の点 P における散乱振幅 dψg
は、 
 nrr  kidzfid pg  2exp      (2.1.45) 
である。ここで、fpdz は散乱面における単位面積あたりの散乱振幅である。実際の散乱体は結晶表
面に平行な面上にある結晶の単位胞である。この面上での単位面積あたりの単位胞の数を n とす
ると、fpdz を Fgn/cosθ でおきかえることができるから次のように表すことができる。 
 nrr  kiiqd g  2exp       (2.1.46) 
ただし、 
 cos/gFnq         (2.1.47) 
となる。dψgはある厚み(通常、単位胞の z 方向への大きさにとる)を有する散乱体からの複素振幅
を表す。この式から分かるように、振幅 q は z に依存しない。q に実際に寄与するのは面の中央部
であり、せいぜい第 10Fresnel 輪帯までである。すなわち、第 1 輪帯の半径を R とするならば、こ
の実効領域の半径は~3R である。r = 100 nm, λ = 0.0025 nm とすれば nm5.0 rR  である。R は







図 2-9. 結晶下面における回折強度を求めるための作図。 
(a) 各層の Fresnel 輪帯。(b) コラムの大きさ。 
 
§2 消衰距離 
 図 2.9(b)における面 A からの点 P への寄与は、 
   )(2exp2exp nn rrkrk  iiqi     rkrs n  iiiq  2exp2exp   (2.1.48) 
となる。ここで、結晶上面への入射波の振幅を 1 としている。位相項 exp(2πik･r) は回折条件に依
存しないので以後省略する。逆格子点は Ewald 球上に常にのるとは限らないから、一般に、両者
のずれを表すベクトル s を導入すると、 
sgs         (2.1.49) 
である。ずれベクトル Δs は励起誤差(Excitation error)と呼ばれる。これを用いると、 
   nn rsgrs  )(2exp2exp ii   
   zsii   2exp2exp nrs    (2.1.50) 
となる。ここで、z は rnの z 成分である。従って、厚み dz あたりの寄与 dϕgは次のようになる。 
  )/(2exp cdzsziiqd g    
 dzsziFi g   2expcos/      (2.1.51) 
 dzszii g   2exp)/(      (2.1.52) 
ただし、 





























        (2.1.54) 














     (2.1.55) 


























      (2.1.56) 































       (2.1.58) 
となる。従って、t > ξg / π のとき Ig > 1 となる。すなわち、回折波の強度は入射波の強度より大き
くなり矛盾する。これが運動学的理論の限界である。 
 
§3 コラム近似法(Howie-Whelan 法) 
 ここで、動力学的理論の一端を説明するために、一つの代表的な定式化である Howie-Whelan 法
について簡単に説明する。 
 
a. 2 波近似 
 簡単のため、図 2-10 のようにただ 1 つの Bragg 反射波が励起されると仮定する。このように、
入射波と同じ方向に進む波(透過波)と 1 つの回折波を取り扱う場合を 2 波近似と呼ぶ。このとき、
結晶内の 1 つのコラムを伝播する電子波は、次の波動関数 Ψ(r)で記述することができる。 





2 つの方向である。このうち、前方方向に散乱される、即ち、波数ベクトルが k → k あるいは k’ 
→ k’であるような波は、互いに位相がそろっている。一方の Bragg 角で散乱される波(k → k’あ
るいは k’ → k)も、励起誤差 Δs に依存するものの、おおよそ位相はそろっている。従って、微小
28 
 
領域 dz を通過する際における ϕgの増分 dϕgは次のように表される。 



















   (2.1.60) 
 ここで、第 1 項は前方散乱による増分を、第 2 項は Bragg 散乱による増分(式(2.1.52)参照)を表
す。ξ0および ξg (消衰距離)は定数であり、それぞれ f(0)および f(2θ)に反比例する。i は 1 回の散乱
による位相のずれ(= π/2)を表す。同様に、ϕ0の増分 dϕ0は次式で表される。 

















0    (2.1.61) 


















































    (2.1.62) 




  0**  ggoo
dz
d
       (2.1.63) 
























































     (2.1.65) 
22  gss         (2.1.66) 
となる。 













        (2.1.67) 
 は実効消衰距離と呼ばれる。ただし、Δs = 0 に対して ξg’ = ξgとなる。 
 
















§1 集束レンズ(Condenser lens) 
 集束レンズは電子線の平行性を良くし、さらに試料に入射する電子線の大きさ(明るさ)を変え





§2 対物レンズ(Objective lens) 












        (2.2.1) 













        (2.2.2) 
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となる。試料とレンズとの間の距離 a が、対物レンズの焦点距離 f よりわずかに長いという条件
で高い倍率が得られる。加速電圧が 200 kV の TEM では、焦点距離は 1 mm 程度である。 
 
 
図 2-11. 対物レンズの役割を示す電子線光路図。 
 
§3 対物レンズによる結像の理論 
 図 2-11 において、試料のすぐ下の面には電子線の入射方向に試料の構造を投影したような波動
場ができている。この波動場は、 
 ),(exp),(),( yxiyxAyxs        (2.2.3) 
と試料下面の座標 x、y で決められる複素数の表式で書くことができる。ここで A、δ はそれぞれ
試料による振幅の変調と位相の変調を表す。 
 一方、試料から十分遠方で観察される回折波の強度は、結晶を構成する単位胞の構造因子の 2
乗に比例する。即ち、     2,,,, lkhFlkhI  で表される。また、式(2.2.3)で与えられた試料のすぐ下
での波動場 φs(x, y)は、定数項を除けば、構造因子 F(h, k, l)で l = 0 とおいたものの二次元フーリエ
変換によって、以下のように近似的に表すことができる。 
    dhdkkyhxikhFyxs  2exp)0,,(),(     (2.2.4) 
Incident beam (λ)
Specimen














ここで、Miller 指数のうち l = 0 としたことは、逆格子空間の中で入射波のベクトル k0に垂直かつ
原点 O を含む面上の逆格子点(0 次ラウエゾーン(Zero-order Laue zone: ZOLZ))のみを選んで Fourier
変換したことに対応する。ZOLZ 上の逆格子点を Fourier 変換したものは単位胞内のポテンシャル
分布 V(r)を電子線の入射方向に沿って投影したものになっている。 
 運動学的回折理論が成り立つ範囲では、式(2.2.4)が 2.1 節で示した電子回折法と電子顕微鏡法を
つなぐ式になる。顕微鏡法では、この式の左辺の、試料のすぐ下の波動場 φs(x, y)を観察し、位置
x, y に応じた情報を得る。一方、回折法では右辺の F(h, k)を遠方で観測し、方向を表す Miller 指数
h, k に応じた情報を得ることができる。図 2-11 の後焦平面において電子回折図形を作っている波
動場(近似的に F(h, k)と表す)は、さらに伝播して倒立像を作る波動場 φi(x, y)を作る。この伝播過程
は、式(2.2.4)と同様にして、 
   ),(2exp),(),( yxdhdkkyhxikhFyx si       (2.2.5) 
と表すことができる。ここで式(2.2.5)の二次元フーリエ変換をと表して、式(2.2.4)と式(2.2.5)を
書きかえると、 
 ),(),( yxkhF s       (2.2.6) 
    ),(),(),(),( yxyxkhFyx ssi      (2.2.7) 
となる。ここで、式(2.2.6)は、試料のすぐ下から後焦平面までのフーリエ変換を表し、式(2.2.7)は
後焦平面から像面までのフーリエ変換を表す。レンズによる結像過程は 2 回のフーリエ正変換を
行うので、拡大された像は倒立像(x → -x, (y → -y)となる。倍率が M 倍である時は、式(2.2.7)の   
φs(-x, -y)は、φs(-x/M, -y/M)と書きかえられる。 
 










        (2.2.8) 
iinti fba
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ト(Scattering absorption contrast)と呼ぶ。 
 これに対し、電子線が吸収されて試料を透過できなければ、その部分が暗くなる。試料が厚い
Objective aperture


























 回折コントラスト法における結像光路の模式図を図 2-13 に示す。この図において、電子線は高
軸に平行に試料に入射するものとする。試料は 2 つの結晶 A, B からなる板状であり、結晶 A では
Bragg 条件を満たし、結晶 B では Bragg 条件を満たしていないとする。対物絞りを透過波のみを
通過させるように挿入した場合(図 2-13(a))、像強度は試料下面における透過波の強度 I0を拡大し
たものに等しくなる。全ての回折波は絞りで遮られているため、結晶 A は暗く、結晶 B は明るい
像が得られる。このように透過波のみを用いて得られる像を明視野像(Bright field image)と呼ぶ。 
 逆に、回折波のみが通過するように対物絞りを移動すると(図 2-13(b))、像強度は試料下面にお
ける回折波の強度 Igに等しくなる。このため、Bragg 条件を満たす結晶 A は明るく、Bragg 条件を
満たしていない結晶 B は暗くなる。 
 
















Crystal A Crystal B
B A











び回折波の振幅を φ0(xi), φg(xi)とする。透過波と回折波が過干渉であれば、合成波の振幅 φ(xi)は次
式で表される。 
       gi xxx   0       (2.2.10) 
従って、像面上の強度 I(xi)は、 
     iii xxxI
*  
        iiigi xxxIxI *0 Re2      (2.2.11) 
となる。ここで、     200 ii xxI  ,    
2
igig xxI  はそれぞれの波の強度であり、Re[ ]は括弧内の
実数部をとることを意味する。入射派の振幅を 1、倍率を 1 倍と仮定すると、薄い試料の場合には
gII  100 であるから、 
      igi xxI Re21       (2.2.12) 
と記述できる。高倍率の電子顕微鏡のコントラストは、式(2.2.12)の第 2 項(干渉項)によって決め
















信号強度を、陰極線管(Cathode ray tube: CRT)の偏向コイルの励磁電流の変化にも同期させ、テレ
ビ像のように一点一点形像したものが STEM 像である。STEM 像の倍率は CRT の画面と試料上の
走査領域の大きさの比で決まり、この変化は上記の偏向コイル(d)の励磁電流の振幅の変化でなさ
れる。像の分解能は高倍率像では試料上の電子線プローブ径で決まる。 
 STEM 像で明視野像を形成するための信号用の検出器は図 2-14 の D に示すように試料のほぼ
真下の位置にあり、開き角の小さいこの検出器には透過波と回折波が重なった強度、即ち TEM で
は格子像をつくる干渉項の強度が検出される。開き角が小さい検出器に二つの波が入射して干渉






干渉条件での像強度という。この信号で形成した像は暗視野 STEM 像(DF-STEM 像)と呼ばれる。 
 












































     (2.2.13) 
となる。ここで、Z: 原子番号、E: 電子線の入射エネルギー、E0 = m0c2 (m0: 電子の静止質量, c: 光












       (2.2.14) 
となる。ここで、β = ν/c (ν: 電子の振動数)で h はプランク定数である。一方、非弾性散乱の微分
















































       (2.2.16) 
となる。従ってこの比の信号で像を描けば、Z を反映した輝点状の単原子像(暗視野像)が得られる。 
 非弾性散乱の特性散乱角は θE ~ 0.1 mrad、弾性散乱電子のそれは θ0 ~ 10 mrad なので、図 2-14
の試料真下の検出器(D)で検出される電子の内、エネルギー分光器で弾性散乱電子を除いた強度は、
ほぼ上記の σinelの値となる。一方、外側の検出器(D’)は 10 mrad 以上の散乱角から始まるので、こ
の検出器で得られる信号はほぼ σelになる。 
















　　       (2.2.17) 
となる。分子の(ZB)は A 原子が B 原子の真上に乗っているときに式に含める。 
 
(2) Z2-コントラスト 
 1990 年初頭から Pennycook が始めた観察法は、Crewe の方法と異なり、図 2-14 の D’で示した
大きな検出角を持つ円環状検出器に入射する弾性散乱電子を用いて形像する。(正確には試料の格
子振動による非弾性散乱である熱散漫散乱(TDS)を考慮する必要がある)この方法は、高角度散乱
暗視野 STEM (High-angle annular dark-field STEM: HAADF-STEM) 法と呼ばれる。 








       (2.2.18) 
と書ける。ここで、β1、β2 は円環状検出器の内側端と外側端の角度である。一層の B 原子よりな




















































































となる。ここで N は B 原子の面密度であり、δ は像の分解能である。また、P はラザフォード散
乱からのはずれを示す因子である。式(2.2.19)の P に含まれる原子散乱因子を原子番号 Z で規格化
したユニタリー散乱因子の値は、高角度側ではどの元素も同じになる。従って、高角度散乱電子

















(Thermal diffuse scattering: TDS)がある。電子励起によるものは、透過波の周りの 10-3rad 以下の小
角散乱であるので、HAADF-STEM 像の強度の要因としては一応無視できる。一方 TDS は、少し
厚い試料の収束電子回折図形中の菊池線の成因であることからも分かる様に、高角側にも大きな
寄与を持っている。従って厚い試料では TDS による HAADF-STEM 像のコントラストへの影響が





















の電子線強度を Ii、物体を透過した後の電子線強度を I0とすると、両者は次のような関係にある。 
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 si dsyxfII ,exp0       (2.2.20) 











影の様子を図 2-15 に示す。この図において、x-y 座標系から角度 θ だけ回転した r-s 座標系を考
えると、θ 方向の物体の投影または投影データ p(r, θ)は、 
     dssrsrfrp 


  cossin,sincos,  





 d x d yryxyxf  s i nc o s,     (2.2.22) 













      (2.2.23) 
である。f(x, y)を p(r, θ)に対応させる式(2.2.23)の積分変換をラドン変換と呼ぶ。投影データ p(r, θ)
は、電子線源と物体に対して反対に置かれた検出器の対を r 軸方向に沿って動かし、式(2.2.21)の
値を測定したものになる。 
 電子線トモグラフィーでは、p(r, θ)を物体の全周 0 ≤ θ < 2π にわたって測定し、これから f(x, y)
を求めて画像として表示するものとなる。物体の断面 f(x, y)を投影データに変換して測定し、これ
から再び f(x, y)を求めることから、投影からの画像再構成と呼ばれる。また、投影からの画像再構
成は、数学的にはラドン変換の逆変換を見出して f(x, y)を求める問題となる。 
 










 p(r, θ)から f(x, y)を求める問題は f(x, y)の二次元フーリエ変換 F(μ, ν)を用いることで解決される。
f(x, y)の二次元フーリエ変換は、 





 dxdyyxjyxfF  2exp,,     (2.2.24) 
ここで、μ = ρcosθ, ν = ρsinθ 変数変換を行って F(μ, ν)を極座標 ρ-θ を用いて表すと、 





 dxdyyxjyxfF  sin,cos2exp,sin,cos   (2.2.25) 
となる。さらに式(2.2.23)の関係を用いると、式(2.2.25)は次のようになる。 









 drrjdssrsrfF  expcossin,sincossin,cos  
   


 drrjrp  exp,     (2.2.26) 
式(2.2.26)は次のようなことを意味している。θ 方向の投影データ p(r, θ)の r に関するフーリエ変






















 投影切断定理に基づいて、0 ≤ θ < 2π の p(r, θ)から F(μ, ν)は全ての ρ-θ 面内で求められるので、
これに次の二次元フーリエ逆変換を施して f(x, y)が得られる。 


















sincos2expsin,cos, ddyxjFyxf  (2.2.28) 
ここで、θ に関する積分の範囲を 0 から π までと、π から 2π までとに分けて考えると、 







sincos2expsin,cos, ddyxjFyxf  








sincos2expsin,cos ddyxjF  (2.2.29) 
となる。F(ρ, θ + π) = F(-ρ, θ)となることを考慮すると、式(2.2.29)は次のようになる。 










2exp, ddrjGyxf     (2.2.30) 
ただし、 
       


 drrjrpG  2exp,      (2.2.31) 
である。また、 
         drjGrQ 2exp, 


      (2.2.32) 
とすると、式(2.2.30)は、 




,sincos, dyxQyxf      (2.2.33) 
となる。 














,sincos dyxp       (2.2.34) 
ただし、式(2.2.34)の逆投影をそのまま実行すると、得られた像は f(x, y)に対して 221 yx  のイン
パルス応答、即ち点広がり関数を持つフィルタを作用させたものと等価なボケたものになってし
まう。この点広がり関数の周波数特性は次のようになる。 
















  (2.2.35) 
このボケを除くため|ρ|になる周波数特性を持つフィルタを投影データに作用させた後、逆投影を





遮断する図 2-17 に示すような周波数特性を持つ関数を用いる。すなわち、フィルタ関数は、 
      BH         (2.2.36) 
















      (2.2.37) 
ρH = 1/2Δr で、Δr は r に関する標本間隔を示す。フィルタ関数の形は再構成画質を左右するため、
このほかにも多くのものが提案されている。 
 











加速電圧は 200 kV とした。 
本研究で行った(S)TEM 分析をイメージングに用いるコントラストの種類で大別すると、WB-
STEM 法(回折コントラスト) [31]、HRTEM 法(位相コントラスト)、HAADF-STEM 法(Z-コントラ
スト)である。第 3 章では、WB-STEM 法の原理や特徴について述べる。第 4 章では、WB-STEM
法を用いて RPV 鋼中の転位ループの数密度及び寸法の照射量依存性を調べた。また、HRTEM 法
も用いて転位ループの格子像を取得し、その構造解析を行った。第 5 章では、転位や転位ループ












2-3-1. 測定原理 [19] 
 APT の概略を図 2-18 に示す。APT では針状試料の先端に高電圧を印加して高電界を発生させ
ることにより、試料先端の原子がイオン化して脱離する現象(電界蒸発)を利用する。針状試料の先
端に発生する電界の強さ F は針状試料の曲率半径に反比例し、 
kr
V
F          (2.3.1) 
で与えられる。ここで、V は印加電圧、r は試料先端の曲率半径、k は材料に依存する定数である。
金属材料の場合、電界蒸発に必要な電界強度は 1 × 1010 - 6 × 1010 V/m 程度である[19]。電界蒸発に





(Time of flight: TOF)を測定する。TOFは原子の質量に比例し、電荷量に反比例するため、TOF ス








図 2-18. APT の測定原理の概略。 
 
 



























































ルス測定で生じやすい。図 2-21 に中性子照射された RPV 鋼中の CRP を電圧パルス/レーザーパ
ルスで測定した際の比較[52]を示す。電圧パルス測定時に比べ、レーザーパルス測定時では、CRP
の見た目がややボケていることがわかる。その結果、CRP の寸法もやや大きく評価されている。






図 2-20. 電界蒸発閾値の超え方の模式図。 
(a) 電圧パルス測定、(b) レーザーパルス測定。 
 
 
図 2-21. 中性子照射された RPV 鋼中の CRP の観察結果の比較([52]より転載)。 
(a) 電圧パルス測定、(b) レーザーパルス測定。rSCは CRP の半径。 
 
2-3-3. クラスター解析 
 SC の数密度、寸法、組成を評価するため、Erosion 法[53]に基づいたクラスター解析を行った。
Erosion 法の概念図を図 2-22 に示す。Erosion 法では、(a)はじめに SC を構成する元素を指定する。
(b) (a)で指定した元素原子から距離 DMaxの範囲内にある指定元素原子をコア原子とし、(c) コア原
子から距離 L の範囲内にある指定元素以外の原子を全て SC に含まれる原子であるとする。しか
し、このままでは SC の周囲の原子も含まれることによって、溶質原子の濃度が低く見積もられ
てしまうので、(c)までの過程で SC に含まれていない原子((d)中、白丸)から距離 E の球を描き、
その範囲内の原子を SC 構成原子から除外する。 































 本研究で調べた RPV 監視試験片は Low-Cu 材であり、Ni-Mn-Si クラスターが形成されていたた
め、Ni, Mn, Si をクラスター構成元素と指定し、DMax = 0.55 nm, L = 0.55 nm, E = 0.28 nm とした。
実際には、わずかな濃度の偏りにより SC が存在しない領域にも解析上のゴーストが現れる場合
がある。ゴーストを除外するため、コア原子 70 個未満の SC は全て除外した。SC が形成されてい
ない未照射材に対し、これらの解析パラメータを用いた結果、ゴーストは検出されなかった。 




C SCSC         (2.3.2) 







       (2.3.3) 
で求めた。η は APT の検出効率(0.37 [19])、a は Fe の格子定数(0.2866 nm [45])である。 
 SC が理想的な球形をしており、かつ、SC 内の溶質原子が均一に分布している場合、SC の寸法
は Guinier 直径、 













2    (2.3.4) 
で評価される。ここで、xc, yc, zcは SC 中の溶質原子の質量中心座標、xi, yi, ziは SC 中の各溶質原
子の座標、NSoluteは SC 中の溶質原子数である。 
SC を構成する溶質原子の電界蒸発閾値と母相原子の電界蒸発閾値の違いにより、SC/母相界面
付近では空間分解能が悪化する[19, 54](Trajectory aberration、図 2-23)。そのため、APT で測定され
る SC の寸法や組成は実際のものと異なる可能性がある。そこで、Wells ら[18]は Ni-Mn-Si クラス
ターが Fe 原子を含まないと仮定し、Ni-Mn-Si クラスターの寸法を、クラスターに含まれる溶質原









d        (2.3.5) 
で定義される。 

















        (2.3.6) 
で求めた。もう一方は、SC に含まれる溶質原子の数から求める方法である。この方法では、体積












  1 ,2       (2.3.7) 
で求められる。ここで、NAllは測定体積中に含まれる全原子数、NSolute, iは i 番目の SC に含まれる
溶質原子数、nSCは測定体積中の全 SC 数である。 
 
 
図 2-22. Erosion 法の概略。 
(a) SC を構成する元素原子の指定(ピンクの丸)。(b) コア原子の判定(赤の丸)。 
(c) 指定元素原子以外の SC に含まれる原子の判定(青の丸)。 
(d) SC から除外される原子の判定(灰色の丸)。 









図 2-23. Trajectory aberration の模式図([19]より転載)。 
 
2-3-4. 電解研磨による針試料作製法 
 電解研磨による針試料作製法の概略を図 2-24 に示す。はじめに 0.5 × 0.5 × 10 mm3程度の角柱
試料の先端を一次研磨により細くする。一次研磨では試料を陽極、白金電極を陰極に接続し、電
圧 15 V で行った。研磨液は過塩素酸：酢酸 = 25：75 を用いた。一次研磨により試料を細くした





オンビーム(Focused ion beam: FIB)法も用いた。FIB 法による針状試料の作製方法の詳細について







図 2-24. 電解研磨による APT 用針試料作製の概略。(a) 一次研磨、(b) 二次研磨。 
([55]より転載、一部改編)。 
 
2-3-5. 本研究で行った APT 分析 
 第 4 章では、RPV 鋼中の結晶粒内を APT で分析し、SC の数密度や寸法、組成の測定を行った
結果を示す。また、不純物 P の粒界偏析の影響を調べるため、結晶粒界を含むような針状試料を
作製し、粒界組成分析を行った。第 5 章では、電子線トモグラフィー後の針状試料に対して APT
測定を行い、SC の空間分布を取得し、格子欠陥と SC との位置相関を調べた。第 6 章では Cu-
A533B 鋼拡散対中の Cu 濃度プロファイルを APT で測定し、A533B 鋼中の Cu の拡散係数の導出















 本研究では、集束イオンビーム(Focused ion beam: FIB)を用いて、TEM 用薄膜試料及び APT 用
針試料の作製を行った。従来用いられていた電解研磨による試料加工法では、特定の領域を狙っ
た加工は難しい。これに対し、FIB を用いることで、試料の特定領域を観察しながら試料加工を行
うことができる。FIB は、細く絞った Ga イオンビームのスパッタリングによって、微細加工を行
う装置で、数 10nm の試料加工精度を持つ。また、イオンビームの照射によって放出される試料表
面からの二次電子を検出することで走査イオン顕微鏡(Scanning ion microscope: SIM)としても利用
可能である[57]。Ga イオンによる二次電子の放出量は結晶方位に依存するため、二次電子像で粒
界位置を特定することもできる。 
本研究で用いた FIB 装置(FEI 社製、Helios Nanolab 600i)は走査電子顕微鏡(Scanning electron 




 FIB によるバルク試料表面からのリフトアウト法の手順を図 2-25 に示す。(a)はじめに、試料表
面への Ga イオンによるダメージを防ぐため、Pt 保護膜を作製する。(b) その後、Pt 保護膜の周囲
を切削し、(c) W のプローブに試料を接着させて、バルクから切り離す。バルクから切り離した試






図 2-25. FIB によるリフトアウト法。 





である。そこで、本研究では電子線後方散乱回折法(Electron backscattering diffraction: EBSD)を組み
合わせたリフトアウト法も行った。EBSD は、傾斜させた試料の表面に電子線を照射した際に電
子線後方散乱回折により発生する菊池パターンから結晶方位を測定する手法である[58]。はじめ












中に赤丸で示した領域内から 011 極点図を取得し、各極点に対して指数付を行う(図 2-26(c))。結
晶方位[ 011 ]が試料の表面に垂直な方向(z 方向)に対してなす角 ϕ (= 22°)を極点図より読み取る。
リフトアウト時にはこの ϕ を考慮して加工を行う。図 2-27. EBSD で測定した ϕ を考慮したリフ
トアウト法。に具体的なリフトアウト法の手順を示す。(1)の状態では SEM の光軸に対して[ 011 ]
が ϕ だけ傾いている状態である。(2)では、この ϕ を考慮して試料ステージを傾け、FIB の光軸に
[ 011 ]が向くようにする。この状態で、Pt 保護膜の周辺を切削する。(3)では(2)の状態から 30°傾斜
を戻し、Pt 保護膜の下部を切削する。その後、(4)で試料ステージを SEM 光軸に対して、180°回転
させる。(5)では試料ステージを(22 + ϕ)°傾けた状態で Pt 保護膜の下部を切削して、試料を切断す
る。(6)最後に、SEM の光軸に[ 011 ]が向くようにしながら、W プローブで試料を拾い上げること
で、くさび形試料の垂直方向が[ 011 ]と一致する。 
 
 
図 2-26. EBSD 測定結果の一例。 

































































 図 2-28 に薄膜試料の作製過程を示す。リフトアウトした試料を TEM 観察用の Mo マイクログ
リッド上にマウントした後、くさび形試料上方から FIB 切削を行う。この時、加工パターンは(b)
中に黄枠で示したように配置する。この 2 つの加工パターンの間隔 t を徐々に狭くしていき膜厚
を調整する。本研究で作製した試料の膜厚は電子エネルギー損失分光法で測定し、約 150 nm であ
った。なお、FIB 加工によるダメージの影響を除くため、TEM 観察の直前に、低加速 Ar イオンミ
リング装置(Japan Physitec 社製、Gentle Mill IV 5)で仕上げ加工を行う。加速電圧は 200 V で 15 分
間加工する。 
 
図 2-28. 薄膜試料の作製過程。 
(a)試料側面の SEM 像。(b)試料上面の SEM 像。 
 
2-4-3. 針試料の作製法 
















と対消滅すると、多くの場合 2 本の γ 線をほぼ正反対の方向に放出する。この γ 線を調べること
で陽電子の消滅サイトや陽電子の消滅相手となった電子の情報を得る手法が陽電子消滅法である。 
 欠陥のない Fe 中に入射した陽電子は図 2-30 に示すようなブロッホ状態(Bloch state)と呼ばれる






陽電子は空孔型欠陥の他にも、Fe 中に形成された Cu 析出物などにも捕獲されやすい性質を持
つ。各元素の陽電子親和力 A+ (eV)を図 2-31 に示す。例えば、Fe と Cu の陽電子親和力の差 ΔA+は
約 1 eV である。そのため、Fe 中に Cu 析出物が形成された場合、図 2-32 に示すような深さ 1 eV
のポテンシャル井戸が形成され、陽電子が捕獲される。また、Fe と Ni の陽電子親和力の差 ΔA+は
約 0.6 eV であるため、Ni を含むクラスターにも陽電子は捕獲されやすい。 
 
 
図 2-30. シミュレーションで得られた Fe 中での陽電子の波動関数([59]より転載)。 






図 2-31. 各元素の陽電子親和力(eV)の計算結果([60]より転載)。 
 
 





ρ(px, py, pz)を全運動量空間で積分することにより与えられ、 







 zyxzyx dpdpdppppcr ,,
2
0      (2.5.1) 
となる。ここで、r0 = e2/m0c2(e: 素電荷、m0: 電子質量、c: 光速)は古典電子半径である。この積分
は、実空間の密度分布としても表すことができ、 









0     (2.5.2) 
となる。ここで、  rn 、  rn はそれぞれ、位置 r での電子密度、陽電子密度、  rg0 は陽電子
に電子が引かれて集まる効果を表す enhancement factor である。式(2.5.2)より、λ は陽電子の周囲の















シミュレーションにより得られた Fe 中の空孔型欠陥の寸法と陽電子寿命の関係を図 2-33 に示す。
欠陥のないバルク Fe 中の陽電子寿命は 104 ps、単空孔では 180 ps である。また、陽電子寿命が
200 ps を超えるような長寿命になると、空孔クラスターへ陽電子が捕獲されたことを意味する。 
 
図 2-33. Fe 中の空孔型欠陥の寸法と陽電子寿命の関係[61]。 
 
 本研究では陽電子線源として、22Na を用いる。図 2-34 に示すように、22Na は β+壊変を起こし
て陽電子を放出した直後、励起状態の 22Ne が基底状態に遷移する際に 1.275 MeV のエネルギーを
持った γ 線を放出する。陽電子が電子と対消滅する際に生成する 2 本の γ 線のエネルギーは陽電
子と電子の質量欠損分に相当し、511 keV となる。陽電子寿命法ではシンチレーション検出器を用
いて、1.275 MeV の γ 線が入射してから 511 keV の γ 線が入射するまでの時間差ヒストグラムを作
成し、陽電子寿命スペクトルを得る。 
 
図 2-34. 22Na の β+壊変図。 
 













































§2 Two-state trapping model 
 陽電子の捕獲サイトが 1 種類の欠陥である場合、陽電子はブロッホ状態、または欠陥捕獲状態
のいずれかとなる。このようなモデルを Two-state trapping model と呼ぶ。図 2-35 に Two-state 
trapping model の模式図を示す。まず、時刻 t = 0 において、全ての陽電子はブロッホ状態にあると
する。欠陥への捕獲率 κ は欠陥濃度 Cdに比例し、 
  dC          (2.5.4) 
で表されると仮定する。ここで、μ は欠陥の比捕獲率である。バルクでの消滅率を λB、欠陥での消
滅率を λDとすると、ある時刻 t におけるブロッホ状態の陽電子の存在確率 nB(t)と欠陥へ捕獲され
た陽電子の存在確率 nD(t)の時間変化は、 
  




B         (2.5.5) 
  
 




D         (2.5.6) 
と記述される。この連立微分方程式を初期条件 nB(0) = 1, nD(0) = 0 として解くと、 
      ttn BB   exp       (2.5.7) 







 expexp    (2.5.8) 
となる。従って、時刻 t における全ての陽電子の存在確率は、 




































2        (2.5.11) 































Itntntn DB     (2.5.13) 
で表される。陽電子平均寿命 τave.は短寿命成分と長寿命成分の寿命値と相対強度を用いて、 
  2211. IIave          (2.5.14) 


















      (2.5.15) 
で計算できる。この κ を式(2.5.11)に代入すると、Two-state trapping model が成り立つ場合の短寿命
成分の計算値 τ1, calc.が得られる。この値が実験スペクトルの 2 成分解析の結果得られる τ1 の実験
値と一致する場合、式(2.5.15)に I2, τ2の実験値と τBを代入することで、κを計算することができる。 
 
図 2-35. Two-state trapping model の模式図。 
 
§3 陽電子寿命測定装置 
 図 2-36 に本研究で用いた陽電子寿命測定装置を示す。本研究では、3 つのシンチレーション検
出器を用い、それぞれの検出器で 1.275 MeV の γ 線と 511keV の γ 線 2 本を検出する。シンチレー
ション検出器として、光電子増倍管(Photomultiplier tube: PMT)の光電面に BaF2を貼り付けたもの
を用いた。それぞれの PMT から出力された信号はデジタルオシロスコープ(Digital storage 
oscilloscope: DSO)と Quad constant fraction discriminator (Quad CFD)に分岐される。Quad CFD は、そ
れぞれのチャンネルに対して設定された下限電圧以上の信号が入力された場合のみ論理信号を出
力する。この論理信号は Fast coincidence に入力され、それぞれの検出器からの入力信号が同時判
定された場合のみ(本研究では 30 ns 以内)論理信号を出力する。この論理信号を DSO のトリガー
として、その時に DSO に入力された波形をデジタル化して記録する。この時、入力波形を 50 個
メモリに記録してからハードディスクに書き込むことで、デッドタイムを減少させた。 
 上述したように、本研究では 3 つのシンチレーション検出器を用いて陽電子生成時の γ 線(1.275 
MeV)と消滅時の 2 本の γ 線(511 keV)を検出する。これはトリプルコインシデンスシステム[62]と
呼ばれるものである。放射化した RPV 鋼からは 60Co 由来の γ 線(1.18, 1.33 MeV)のエネルギーを
持った γ 線が放出される。この γ 線により、陽電子寿命スペクトルのバックグラウンドが増加し
てしまう。トリプルコインシデンスシステムでは、3 本の γ 線が同時検出されたときのみ計数する












図 2-36. 陽電子寿命測定装置概略(トリプルコインシデンス)。 
 
§4 陽電子寿命の解析 
 PMT から出力された波形の一例を図 2-37 に示す。それぞれの PMT から出力されたピークの波
高、積分値、ベースライン位置、立ち上がり時間のヒストグラムを出力する(図 2-38)。ここで、
ピークの波高及び積分値は入射した γ 線のエネルギーに応じて変化するため、陽電子生成時の γ
線を検出する PMT では 1.275 MeV 付近、陽電子消滅時の γ 線を検出する PMT では 511 keV 付近
の信号のみを解析に用いる(図 2-38 中、赤の実線で挟まれた範囲)。ピークのベースライン位置、
立ち上がり時間は 1 回のトリガーで複数の波形が記録された場合を除くため、図 2-38 中、赤の実
線で挟まれた範囲のみを用いた。 
 






















図 2-38. PMT から出力された波形の波高、積分値、ベースライン位置、立ち上がり時間の 


















































































































寿命スペクトル L(t)は n 個の指数関数の和で表される。装置が理想的な分解能を持つ場合、各成
分の陽電子寿命を τi、その相対強度を Iiとすると、 























tL        (2.5.16) 
となる。実際に得られるスペクトル F(t)は、L(t)に装置の分解能関数 G(t)が畳み込まれ、さらにバ
ックグランド B が加わり、 
        BtdtLttGtF  


     (2.5.17) 
となる。分解能関数 G(t)は 2 つか 3 つのガウス関数の和で近似し、 



















     (2.5.18) 
で表される。ここで、σi2 は各ガウス関数の分散であり、半値幅は 2(2ln2)1/2σ で表される。また、
Iri は各ガウス関数の相対強度である。装置の時間分解能は G(t)の半値幅で定義される。本研究で
用いた陽電子寿命測定装置の時間分解能は約 190 ps であった。 
 図 2-39 に良く焼鈍された純 Fe の陽電子寿命スペクトルを示す。この陽電子寿命スペクトルに
は純 Fe 中で消滅した成分(短寿命成分)と 22Na を挟んでいるカプトン膜で消滅した線源成分(長寿
命成分)の 2 成分が存在する。このカプトン膜の成分は約 380 ps の寿命を持つ[63]。RPV 鋼の陽電
子寿命解析を行う際には、純 Fe の測定で得られた線源成分を除いてフィッティングを行う。 
 
図 2-39. 良く焼鈍された純 Fe の陽電子寿命スペクトル。 
 















t ≥ 0 





 陽電子が電子と対消滅した際に生成される γ 線のエネルギーは電子･陽電子対の全運動量分布
に応じて 511 keV からわずかにシフトする(ドップラー広がり)。電子･陽電子の対消滅の模式図を
図 2-40 に示す。電子･陽電子対が全運動量 p を持つ場合に放出される 2 本の γ 線がそれぞれ E1, 
E2のエネルギー、p1, p2の運動量を持つとすると、エネルギー･運動量の保存則から、 
    2242021 2 cpcmcpcp       (2.5.19) 
  LT ppp  cos21       (2.5.20) 
が成り立つ。ここで、c は光速、m0は電子(陽電子)の静止質量、θTは一方の γ 線がもう一方の γ 線
の延長線に対してなす角度、pL, pTは運動量 p の γ 線に対する平行成分と垂直成分である。通常、 
  pccm 202        (2.5.21) 
  2211 , cpEcpE        (2.5.22) 
であるので、式(2.5.19)は、 
  2021 2 cmEE         (2.5.23) 
と書き直せる。また、θTは非常に微小であるので、cosθT ~ 1 で近似すると、式(2.5.19)は、 
  Lppp  21        (2.5.24) 
となる。式(2.5.24)の両辺に c をかけると、 
  LcpEE  21        (2.5.25) 










LcpcmE         (2.5.27) 
で得られる。このように、対消滅により生成される γ 線は cpL/2 だけエネルギーシフトを持つ。試
料中に入射した陽電子は、多くが直ちに熱化してから消滅するため、電子･陽電子対が持つ全運動
量 p の大きさは実質的に消滅相手の電子が持つ運動量とみなしてよい。 
 














定することができる。陽電子が Cu 析出物や Ni-Mn-Si クラスターへ捕獲されると、Cu や Ni の内
殻電子(3d 電子)との対消滅が生じる。内殻電子は電子軌道上に束縛されているため、位置の揺ら
ぎが小さい。従って、不確定性関係から運動量の揺らぎが大きくなる。つまり、陽電子が内殻電





 同時計数ドップラー広がり(Coincidence Doppler broadening: CDB)測定装置の概略を図 2-41 に示
す。CDB 測定では、2 つの Ge 半導体検出器を向かい合わせ、対消滅により生成された 2 本の γ 線
のエネルギーをそれぞれ測定する。Ge 半導体検出器に γ 線が入射すると、γ 線のエネルギーに応
じた波高の電気信号を出力する。この電気信号はアンプで増幅された後、Analog to digital converter 
(ADC)によってデジタル信号に変換される。2 本の信号は多重波高分析器(Multi-parameter multi-
channel analyzer: MPMCA)によって同時判定され、PC に出力される。PC に出力された信号は図 
2-42 に示すように二次元のエネルギースペクトルとして表示される。 
 
図 2-41. CDB 測定装置概略。 
Ge semiconductor detector
Specimens










図 2-42. CDB 測定で得られる二次元エネルギースペクトル。 
 
 通常のドップラー広がり法では、1 本の γ 線のエネルギーのみを測定して電子の運動量分布を
調べる。しかし、元素固有の情報を持つ内殻電子との消滅割合は自由電子との消滅割合に比べて
少なく、バックグラウンドの影響を大きく受けやすい。これに対し、CDB 法では 2 つの Ge 半導
体検出器で、2 本の消滅 γ 線のエネルギーをそれぞれ測定することで、測定時のバックグラウンド
を低減することができる。さらに、E1 + E2 = 2m0c2の直線(図 2-42 中、左上から右下の直線)上で、
2 本の γ 線のエネルギー差(E1 - E2 = cpL)を調べることで、バックグラウンドをより低減して高運動
量成分の分析が可能となる。解析時にはエネルギー分布 E1 - E2 = cpLを、E1 - E2 = 0 に対して対称














E1 + E2 = 2m0c
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 良く焼鈍された純 Fe と中性子照射された純 Fe、及び良く焼鈍された純 Cu 中の運動量分布の比
較を図 2-44 に示す。なお、純 Fe の照射は JMTR(Japan materials testing reactor)で行われた。照射量
は 8.3 × 1022 n/m2、照射温度は 100 ℃である。中性子照射された純 Fe は空孔型欠陥が多く導入さ
れているため、良く焼鈍された純 Fe と比べて低運動量成分(0 - 4 × 10-3 m0c)の計数が増加する一方
で、高運動量領域の計数は減少する(図 2-44(a))。純 Fe と純 Cu の運動量分布を比較すると、内殻
電子(3d 電子)との消滅を示す高運動量成分(20 × 10-3 m0c 付近)の計数が増加している(図 2-44(b))。 
 
 
図 2-44. (a) 焼鈍された純 Fe、中性子照射された純 Fe、焼鈍された Cu 中の運動量分布の比較。 
 (b) (a)中、運動量領域(10 × 10-3 m0c - 35 × 10-3 m0c)の拡大図。 
縦軸は総カウント数で規格化している。 
 
 図 2-44 で示した運動量分布を良く焼鈍された純 Fe に対する比率で表した CDB 比率曲線を図 
2-45 に示す。中性子照射された純 Fe の比率曲線は低運動量成分の比率が増加し、高運動量成分の
比率が減少している。このように、照射により空孔型欠陥が導入され、空孔型欠陥への陽電子捕
獲の割合が増加すると、低運動量成分の比率が増加し、高運動量成分の比率が減少する。一方、
Cu や Ni の比率曲線では高運動量領域(18-30 × 10-3m0c)で幅広いピークが見られる。これは Cu や
Ni の 3d 電子との消滅に対応する。Cu や Ni を含む SC への陽電子捕獲割合が多い場合、CDB 比
率曲線にはこのような特徴的なピークが現れる。 































































図 2-45. 良く焼鈍された純 Fe を基準とした純 Cu、純 Ni 及び 
中性子照射された純 Fe の CDB 比率曲線。 
 
 全運動量の計数に対する低運動量領域の計数比は S-parameter、高運動量領域の計数比は W-
parameter と呼ばれる。S-parameter, W-parameter の相関を調べることによって、CDB 比率曲線の低
運動量領域及び高運動量領域の変化をよりわかりやすくすることができる。本研究では、運動量













































     (2.5.29) 
で定義した。ここで、N(pL)はある運動量 pLに対応する計数である。良く焼鈍された純 Fe、純 Cu、
純 Ni、中性子照射された純 Fe の S-W 相関を図 2-46 に示す。なお、S, W-parameter ともに良く焼
鈍された純 Fe の値で規格化している。中性子照射された純 Fe は空孔型欠陥が導入され、低運動
量成分の比率が小さくなるため、良く焼鈍された純 Feと比べて、S-parameterが増加し、W-parameter
が減少する。一方、純 Cu、純 Ni は高運動量成分の比率が純 Fe に比べて大きくなるので、W-
parameter が上昇する。 






























図 2-46. 良く焼鈍された純 Fe、純 Cu、純 Ni 及び中性子照射された純 Fe の S-W 相関。 
























       (2.6.1) 
で定義される。ここで、P は試験荷重(N)、S は圧痕の表面積(mm2)、d は圧痕の対角線の長さ(mm)
























 本研究では、欧州 PWR の溶接材監視試験片を研究対象とする。この監視試験片の ΔRTNDTは図
1-7 に示す通りであり、高照射量で大きな脆化が見られている。表 2-1 に鋼材の化学組成を示す。
この RPV 鋼は Cu 析出物の形成を抑えるため、Cu 含有量の低い鋼材(Low-Cu 材)で作製されてい
る。未照射材及び、照射量の異なる全 4 回分の監視試験片を調べた。以下、未照射材: U, 第 1 回
監視試験片: I1, 第 2 回監視試験片: I2, 第 3 回監視試験片: I3, 第 4 回監視試験片: I4 と記述する。
表 2-2 に各照射材の中性子照射量と中性子束、照射時間をまとめる。照射温度は 283-288 ℃であ
る。 
 
表 2-1. 監視試験片の化学組成 (wt.%) 
C S P Si Mn Ni Cr Cu Mo V Al N 
0.02 0.01 0.01 0.23 1.30 0.73 0.11 0.04 0.50 0.01 0.02 0.01 
 
表 2-2. 各照射材の中性子照射量、中性子束、照射時間 
Specimen Fluence (n/m2) Flux (n/m2/s) Irradiation time (year) 
I1 1.3 × 1023 1.3 × 1015 3.3 
I2 3.4 × 1023 1.6 × 1015 6.5 
I3 8.2 × 1023 1.8 × 1015 14.6 
I4 1.2 × 1024 1.3 × 1015 28.3 
 
 今回用いた試料は図 2-47 に示す破断後のシャルピー衝撃試験片である。この試験片から図 
2-48 に示すような寸法で各実験用の試料を切断した。切断時に導入される歪みを小さくするため
に加工はワイヤー放電加工を用いて行った。切断後、歪みを取り除くためにフッ化水素：過酸化






図 2-47. 実験に用いた破断後のシャルピー試験片 
 
 





































 本研究では、拡散対の母材として純 Fe(99.99%)と RPV 鋼を用いた。RPV 鋼は日本原子力研究開
発機構の西山裕孝博士より提供を受けた A533B 鋼を用いた。この A533B 鋼は、はじめ 860-893 ℃
で 7 時間熱処理された後、水冷が行われた。さらに、650-660 ℃で 6 時間の焼き戻し処理をされ、
最後に 610-623 ℃で 42 時間焼鈍された。この熱処理は実機 RPV の熱履歴に相当する。表 2-3 に
A533B 鋼の化学組成を示す。CRP の形成が問題となるのは High Cu 材であるが、拡散実験におい
て固溶限を超える Cu が母材内に存在する場合、析出物が形成され、拡散係数の導出が困難とな
る。そのため、本研究では後述する焼鈍温度における Fe 中の固溶限よりも Cu 含有量が少ない Low 
Cu 材を使用した。 
 
表 2-3. A533B 鋼の化学組成(wt.%) 
C Si Mn Cu Ni Cr Mo P 
0.19 0.17 1.42 0.04 0.65 0.13 0.50 0.01 
 
 まず、ワイヤーソーを用いて純 Fe 及び A533B 鋼を 5 × 5 × 1 mm 程度の板状に切断した。その
後、試料表面を#2000 で機械研磨し、最後に化学研磨により表面処理を行った。化学研磨の条件は
2-7 節で述べた監視試験片の研磨と同じ条件で行った。研磨後の試料表面を SEM 観察した結果、
純 Fe の粒径は数 100 μm、A533B 鋼の粒径は 10 数 μm であった。 
 
§2 Cu 膜の作製 
 研磨後の母材は直ちに破面蒸着保護膜形成装置(アトーテック株式会社性、FDP-500)内にて 10-5 











 本研究では、強磁性フェライト領域での拡散係数を調べるため、Curie 点以下(<760 ℃)で拡散対
を焼鈍した。Cu/A533B 鋼拡散対に対しては、表 2-4 に示す 3 つの条件で焼鈍を行った。この条件
は、Fe 中の Cu の拡散係数を求めた際[41]と同じ条件である。 
粒界拡散は 600 ℃で焼鈍された Cu/純 Fe, Cu/A533B 鋼拡散対で調べた。粒内拡散がほとんど進
んでいない条件で粒界拡散を調べるため、焼鈍時間は 10,000 s とした。純 Fe 中の Cu 拡散の場合、
600 ℃, 10,000 s 焼鈍では粒内拡散の拡散長は約 100 nm であった。また、純 Fe 中では、粒界にお
ける拡散係数を求めるため、600 ℃で 100 s 焼鈍された試料中の粒界も調べた。 
 
表 2-4. 拡散対の焼鈍条件 
Temperature [℃] 550 600 700 



















       (2.8.1) 
ここで、c は溶質原子濃度、t は拡散時間、x は拡散対界面からの距離である。 
 本研究で用いた拡散対は Cu の膜厚が拡散長に対して十分厚く、無限に Cu を供給できる。この
ようなモデルを半無限の拡散対と呼ぶ。この半無限の拡散対に対して、以下の仮定を行う。 
(1) 拡散前、A533B 鋼中の Cu 濃度は一定(cA533B = 0.04 wt.%)である。 
(2) Cu/A533B 鋼界面の位置を距離 x = 0 とし、母材中に侵入する方向を x の正とする。 
(3) 拡散時間 t は拡散が開始する直前で 0 となる。 
これら 3 つの仮定から、初期条件及び境界条件として、以下の 3 条件が与えられる。 
(1) t = 0, 0 ≤ x ≤ ∞で、c = cA533B 
(2) t > 0, x = 0 で、c = c0 (c0は固溶限) 
(3) t > 0, x = ∞で、c = cA533B 
これらの初期条件、境界条件で式(2.8.1)を解くと、 





























      (2.8.3) 
で定義される。式(2.8.2)で示される濃度プロファイルの概略を図 2-49 に示す。APT 測定により得
られた Cu 濃度プロファイルに対して、式(2.8.2)の拡散係数 D と固溶限 c0をフィッティングパラ
メータとしてフィッティングを行うことにより、D 及び c0を求める。 
 
図 2-49. Cu/A533B 鋼拡散対に対する誤差関数型濃度分布の概略 
 
§2 APT 測定条件 
 FIB を用いて、針試料の先端から 100 nm 程度の位置に拡散対界面が含まれるように、針試料の
長さを調整した。拡散対の APT 測定では、Cu/母材界面付近での試料破壊頻度を減少させるため、





























ければならない。そこで、2-4 節で述べた FIB 法を用いて拡散対の針試料を作製した。この時、針
試料の先端から約 100 nm の位置に拡散対界面が含まれるよう、針試料の長さを調整した。なお、
粒内拡散を調べる試料では、粒界拡散の影響がなくなるように、結晶粒の中央付近で試料を作製
した。 















第3章 STEM による格子欠陥分析法の開発 
 
 従来、RPV 鋼中の転位ループは平行ビームを用いる TEM 法により、その寸法や数密度の測定
が行われてきた。しかし、TEM 法による転位ループ分析では、試料形状やわずかな方位差を与え
る小傾角粒界等の存在により、電子線入射位置によって励起誤差の違いが生じる。そのため、従








用いた STEM の検出器配置を示す。この検出器配置を用いて得られた暗視野 STEM 像には、暗視
野 TEM 像と同様に白いコントラストが得られることを示す。そして、このコントラストが転位の














(2-1-1 項参照)は一致するはずである。そこで、平行ビーム、収束ビームを bcc-Fe の B = [111]から

















束角 2αp の範囲内で連続的に入射方位を変えた平行ビームで表される。ここでは簡単のため、図 
3-2 に示すように入射方位が 2αpだけ異なる 2 本の平行ビーム A, B を入射させた場合を考える。
これらの平行ビームと転位によって曲げられた原子面(hkl)がなす角度を θs と定義する。まず、ビ
ーム A に着目すると、θs ~ 0 である。この条件下では Bragg 条件(式(2.1.19))が満たされないため、
散乱強度は弱くなる。一方、ビーム B の場合に θs ~ θB (θBは Bragg 角)が成り立つとすると、その
散乱強度が強くなる。収束ビームで得られる全散乱強度 Ic は各方位から結晶に入射した平行ビー
ムの散乱強度 Ip(α)を収束角 2αp で積分したものに等しくなる。θs は格子緩和に伴い連続的に変化
するので、転位芯に最も近い位置で θs > 2αpとなるような大きな歪み場が存在する場合、収束ビー





















図 3-2. 転位を含む結晶試料中に収束ビームを入射させた場合の光路図。 
 
3-1-3. 厚い結晶試料中における電子散乱 
 転位を含む結晶試料が厚さ t を持つ場合を考える。この場合、電子線の散乱強度は式(2.1.58)に
示したように、t2に比例する。即ち厚い試料の場合は、歪みがない領域からの散乱強度が強くなる
ため、転位周りの歪みコントラストは見えにくくなってしまう。そこで、電子線の入射方位を変
え、一種類の基本逆格子ベクトル± ghkl, ± 2ghkl, ± 3ghkl, …のみが励起される状態(2 波近似(2-1-3 項
参照))にする。さらに図 3-3 に示すように、励起誤差|sg| > 0 となるように試料をわずかに傾斜させ
る。すると、結晶からの散乱強度が弱くなるため、試料全体のバックグラウンドレベルが減少し、
転位周りの歪みコントラストを鮮明に観察できるようになる。この状態で特定の逆格子ベクトル












図 3-3. Weak-beam 法での観察条件。 
 
3-2. WB-STEM 法 











この領域の広さはプローブ収束角に直すと、約 15 mrad であった。従って、STEM 観察時にはコン
デンサーレンズ絞りを用いて、プローブ収束角 αp < 15 mrad の電子線プローブを作る必要があっ











ーブを作製した。図 3-1(b)に示した STEM ディスクパターンは αp = 5.2 mrad の電子線プローブを
用いて取得されたものである。この αpは bcc-Fe 中での Bragg 角 θB({110}面では、θB = 6.2 mrad)よ
りも小さいため、各ディスクは重ならずに分離されている。また、この電子線プローブを用いた












      (3.1) 
ここで、λ は電子線の波長である。式(3.1)に本研究で用いた電子線プローブの収束角 αp = 5.2 mrad
を代入すると、DOF は約 680 nm であった。これは、最大で 680 nm の試料厚さの範囲内であれば、
同等の像質が得られるということを意味する。 
 






ため、明視野絞り(Bright-field aperture: BFA)を BF検出器(Bright-filed detector: BF1)の上方 40 mm の
位置に挿入した。BFA を用いて特定の回折ディスクを選択し、BFA の下方 340 mm の位置にある
円環検出器(Annular dark-field detector)ADF1 により、回折ディスクの強度を測定した。電子線プロ
ーブを試料上で走査させながら回折ディスクの強度測定を行うことで、暗視野 STEM 像を取得し
た。また、光軸上に配置された BF 検出器で透過ディスクの強度を測定し、明視野 STEM 像も取









図 3-5. WB-STEM 法で用いた検出器の配置([31]より転載)。 
 
3-2-2. 暗視野 STEM 像中のコントラスト 
図 3-6 に平行ビームと収束ビームを入射させた際に得られた欧州炉監視試験片 I1 材(照射量 1.3 



































暗視野 STEM 像中に観察された白いコントラストの起源を調べるため、明視野 STEM 観察を行
った。2-2-3 項で述べたように、暗視野像で白いコントラストを持つ構造を明視野像で観察すると、
黒いコントラストが得られる。欧州炉監視試験片 I4 材(照射量 1.2 × 1024 n/m2)の明視野 STEM 像を
図 3-7 に示す。この明視野像は、(a)低倍率像(pixel サイズ 1 nm/pixel、画角 5120 × 5120 pixel、pixel























図 3-7. 欧州炉監視試験片 I4 材の明視野 STEM 像。 
(a)低倍率像(1 nm/pixel), (b)結晶粒(i)の高倍率像(0.25 nm/pixel)。画角は 5120 × 5120 pixel。 
 
3-2-4. 歪みコントラストの空間分布の妥当性 
図 3-7(b)には、結晶粒(i)の高倍率像を示す。この像を構成する pixel サイズは 0.25 nm/pixel であ
る。この pixel サイズは、従来報告されている RPV 鋼中の転位ループ(2-6 nm [9, 10, 29])を分析す
るのに十分な小ささである。このように小さな pixel サイズを用いた場合でも、5120 × 5120 pixel
と広い画角を用いることによって、ミクロンオーダーの観察視野を得られた。なお、各 pixel 強度

















小さな歪み場を持つ転位ループを測定することを考える。上述の pixel サイズ、画角、pixel 強度取
得時間を用いた場合、図 3-8 で示したように転位ループ上を電子線プローブは 9 回走査しなけれ
ばならない。その間に要する時間は約 2 秒であり、この間に 2 nm 以上の試料ドリフトがあると転
位ループの歪みコントラストは得られなくなってしまう。もしこれだけの試料ドリフト(1 nm/s)が












 図 3-9 に図 3-7(b)中、領域(iii)内の線状コントラストを高次反射励起法[48]により観察した結果
を示す。(a)は励起条件 g = 011 , (g, 5g)を用いて得られた明視野像、(c)は(a)と反対方向の励起ベク




















トの出る位置を TEM と同等に扱って良いことを意味している。 







図 3-9. I4 材中の線状コントラストの g･b 解析結果。 
(a)B = [111], g = 011 , (g, 5g)で得られた明視野 STEM 像と(b)線状コントラストの模式図。 

























図 3-10. I4 材中の粒状コントラストの g･b 解析結果。 
(a)B = [111], g = 011 , (g, 5g)で得られた明視野 STEM 像と粒状コントラストの模式図。 

















3-3. 欧州炉監視試験片 I4 材の WB-STEM 観察 
 3-2 節では欧州炉監視試験片 I4 材の暗視野 STEM 像中に現れる白い線状及び粒状のコントラス
トが転位の歪みコントラストであることを証明した。本節では、I4 材中の転位ループの数密度を
測定するため、3-1-3 項で述べた 2 波近似条件の下、暗視野 STEM 観察(WB-STEM)を行った。 
従来報告されているバーガースベクトル b = 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], [100 ], 
[ 010 ], [ 001 ], [ 010 ]の転位ループ[24, 29]を結像するため、励起条件 g = 011 , (2g, 3g)を用いて WB-
STEM 像を取得した(図 3-11)。3-2-2 項で述べたように、観察視野中のいずれの位置でも、バック
グラウンドのコントラストはほぼ一定であり、転位ループに相当する輝点のコントラストが明瞭
に観察された。輝点の数密度を求めるため、WB-STEM 像の像強度に対して閾値となる pixel 強度
の設定を行った。ここでは、図 3-11(b)に示すように、典型的な輝点に対して 3-4 nm の直径を与




































欧州 PWR 監視試験片を用いて STEM によって転位の歪みコントラストが得られることを証明し
た。以下に、WB-STEM 法の主要な特徴をまとめる。 
 




 pixel サイズを 0.25 nm/pixel とすることで、小さな歪み場しか持たない 2 nm 程度の微小転位
ループの歪みコントラストも測定可能である。また、このように小さな pixel サイズを用いた





法の測定が行えるようになった。この WB-STEM 法を用いて、欧州炉監視試験片 I4 材中の転位ル
ープの数密度を測定した結果、3.4 × 1022 m-3であった。 







 本章では、約 30 年間稼働した欧州 PWR で用いられていた監視試験片の照射脆化機構を明らか
にすることを目的とし、照射によって形成された転位ループや SC を先端の微細組織分析手法を
組み合わせて調べた結果を示す。はじめに、従来良く理解されていなかった転位ループの脆化へ
の寄与を議論するため、第 3 章で述べた WB-STEM を用いて、数密度及び寸法の照射量依存性を
調べた結果を示す。ここでは、転位ループの数密度が照射量とともに増加していることを明らか
にした。次に、従来脆化主因であると考えられていた SC の数密度、寸法及び体積率の照射量依存












4-1. WB-STEM 観察結果 
4-1-1. 監視試験片中の転位 
 図 4-1 から図 4-5 に U 材から I4 材の明視野 STEM 像(回折条件: g = 011 , (g, 3g))を示す。全て
の試料中で線状のコントラストが観察された。第 3 章で述べたように、この線状コントラストの
起源は転位周辺の歪み場である。各試料中の明視野像から線状の転位密度を求めたところ、U: 7.1 
× 1013 m/m3、I1: 8.5 × 1013 m/m3、I2: 5.6 × 1013 m/m3、I3: 8.9 × 1013 m/m3、I4: 1.1 × 1014 m/m3であり、
各試料中で大きな違いはなかった。 
 
図 4-1. U 材の明視野 STEM 像。 
 
 



























図 4-5. I4 材(照射量 1.2 × 1024 n/m2)の明視野 STEM 像。 
 
4-1-2. 監視試験片中の転位ループ 
図 4-5 に示したように、I4 材の明視野 STEM 像中に直径 2-4 nm の粒状のコントラストが高密
度に観察された。第 3 章で述べたように、この粒状コントラストの起源は転位ループのもたらす
歪み場である。図 4-6 に I4 材の HRTEM 像と Geometrical phase analysis (GPA) [70, 71]により得ら
れた格子歪みマップを示す。領域(i)に示したように、5%以上の格子歪みをもたらす粒状の欠陥が
見られた。この領域(i)中には、完全結晶領域(ii)中の原子列周期と異なる構造が見られた。領域(i), 
(ii)の HRTEM 像の拡大図を図 4-7 に示す。完全結晶領域(ii)で単位胞を定義すると、黄枠のように
なる。この単位胞を領域(i)に適用すると、格子間位置にコントラストが存在することがわかる。
ここで、バーガースベクトル b = 1/2<111>の転位の原子モデルから像シミュレーションを行うと
(図 4-7(i)、青枠内)、実験像が良く再現された。このことから、この粒状の転位ループはバーガー








図 4-6. (a) I4 材の HRTEM 像と(b) GPA により得られた格子歪みマップ。 
 
 
図 4-7. (i) 欠陥領域の HRTEM 像(赤枠)と b = 1/2<111>の転位のシミュレーション像(青枠)。 
(ii) 無欠陥領域の HRTEM 像(赤枠)と bcc-Fe 格子のシミュレーション像(青枠)。 
各図中、黄枠は bcc-Fe の単位胞を意味する。 
 
全ての試料に対して、励起条件: g = 011 , (2g, 3g)を用いて WB-STEM 観察を行った。図 4-8 か
ら図 4-12 に U 材から I4 材の WB-STEM 像と、そのピクセル強度カラーマップを示す。各 WB-
STEM 像中には転位ループの歪み場が白い輝点として結像されている。第 3 章で述べたように
pixel 強度閾値 100 以上の輝点を転位ループと考え、その数密度及び寸法の測定を行った。U, I1, I2
材中で輝点はわずかに観察され(図 4-8 - 図 4-10)、その数密度は高照射量の I3, I4 材中で大きく増







(a) (b)B = [001]
Interstitial atom
B = [001] B = [001](i) (ii)
96 
 
像を100 × 100 nmの面積を持つ領域で分割し、それぞれの領域中に含まれる輝点の数を測定した。
測定結果の標準偏差を全測定体積で割ったものを数密度の誤差とした。各試料中で観察された輝
点の数は U: 36 個, I1: 39 個, I2: 41 個, I3: 202 個, I4: 1207 個で、数密度は U: 1.7 × 1021 m-3, I1: 1.5 × 





図 4-8. (a) U 材の WB-STEM 像と(b)ピクセル強度カラーマップ。 
 
 


















図 4-10. (a) I2 材の WB-STEM 像と(b)ピクセル強度カラーマップ。 
 
 
図 4-11. (a) I3 材の WB-STEM 像と(b)ピクセル強度カラーマップ。 
 
 






















図 4-13. 輝点の数密度の照射量依存性。 
 
 図 4-14 に各試料で観察された輝点の寸法分布を示す。各寸法分布はそれぞれ、U: 36 個, I1: 39
個, I2: 41 個, I3: 202 個, I4: 1207 個の輝点から取得した。上述したように、I1, I2 材中の数密度は U
材とほとんど同じであり、図 4-14 の寸法分布は照射誘起転位ループのものではなく、照射前から
存在する欠陥や、試料表面の酸化物、FIB のダメージ等であると考えられる。それぞれの分布に対
して、ガウス関数によるフィッティングを行った結果(黒線)、計数の大きな I3, I4 材中の分布に対
してはピーク位置右側の裾野が良く再現されなかった。Harnández ら[24]は転位ループの平均寸法
を、寸法分布に対するローレンツ関数フィッティングで求めた。ローレンツ関数によるフィッテ
ィング結果を図 4-14 中に赤線で示す。その結果、I3, I4 材中の分布に対し、ピーク位置右側の裾
野が良く再現された。逆に、ピーク位置左側では実際の分布に対して、ローレンツ関数のフィッ









































図 4-14. 各試料中の輝点のサイズ分布とフィッティング結果。 
 
表 4-1. 各試料中の輝点平均寸法。 
Specimen U I1 I2 I3 I4 





















































































































































































































































































 図 4-15 から図 4-19 に U 材から I4 材の Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C の三次元元素マップの例を
示す。U, I1 材中には SC は観察されなかった。I2 材中では Ni, Mn, Si を中心とする SC(Ni-Mn-Si
クラスター)が観察された。これらの Ni-Mn-Si クラスターには Cu, P もわずかに含まれていた。さ
らに照射量の高い I3, I4 材中では Ni-Mn-Si クラスターが I2 材中よりも高密度に形成されていた。
I3, I4 材中の Ni-Mn-Si クラスターはその寸法も大きく、I2 材中よりも鮮明に観察された。図 4-20
にはクラスター解析により得られた Ni-Mn-Si クラスターの数密度 CSCを示す。それぞれの試料中
の数密度は 2 × 10-22 m3以上の測定体積から求めた。ここで、誤差の大きさは Ni-Mn-Si クラスター
の数 nSC の統計誤差(nSC)1/2 を測定体積で割った値である。I2, I3, I4 材中の CSC はそれぞれ、4.3 × 
1022 m-3, 2.7 × 1023 m-3, 2.3 × 1023 m-3であり、I3 材まで増加し、I4 材でやや減少した。 
 
 










図 4-16. Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C のアトムマップ(I1 材)。 
 
 















図 4-18. Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C のアトムマップ(I3 材)。 
 
 















図 4-20. Ni-Mn-Si クラスターの数密度の照射量依存性。 
 
図 4-21 に I2, I3, I4 材中で観察された Ni-Mn-Si クラスターの Guinier 直径 dGのヒストグラムを
示す。I2 材中には 2.6-3.8 nm の Ni-Mn-Si クラスターが形成されていた。I3 材中には 2.8-5.2 nm の
Ni-Mn-Si クラスターが形成されていた。I4 材中には 2.8-5.4 nm の Ni-Mn-Si クラスターが形成され
ていた。各分布に対するガウス関数フィッティング結果(黒線)を見ると、I2 材に比べ、I3, I4 材で
はピーク位置が右側へ移動していた。I3, I4 材ではピーク位置はほぼ同じであった。図 4-22 には
Ni-Mn-Siクラスターの dGの平均値を示す。各値の誤差の大きさは dGの標準偏差の大きさである。



































図 4-21. Ni-Mn-Si クラスターの寸法分布。黒線はガウス関数によるフィッティング結果。 
 
 








































































































































































































図 4-23 に 2 つの式(2.3.6)及び(2.3.7)で評価した Ni-Mn-Si クラスターの体積率 Vf1, Vf2を示す。Vf1
は I3 材で 0.75%まで増加し、I4 材では I3 材と同じであった。一方、Ni-Mn-Si クラスターに含ま
れる Ni, Mn, Si 原子数から求めた Vf2は I2: 0.01%, I3: 0.13%, I4: 0.20%と高照射量まで単調増加し
た。Vf1と Vf2の絶対値を比較すると、I2, I3, I4 材いずれにおいても Vf1 > Vf2であった。Vf2は Ni-Mn-




図 4-23. Ni-Mn-Si クラスターの体積率の照射量依存性。 
 
図 4-24 に I2, I3, I4 材中で観察された Ni-Mn-Si クラスター中の Ni, Mn, Si, Cu, P 組成のヒストグ
ラムを示す。(a) Ni 組成について、I2, I3 材中では 8 at.%位置に、I4 材中では 14 at.%位置にピーク
が見られた。(b) Mn 組成について、全ての試料中で一つのピークが観察された。ピーク位置は I2: 
6 at.%, I3: 6 at.%, I4: 8at.%であった。(c) Si 組成について、照射量とともにピーク位置が I2: 2 at.%, 
I3: 4 at%, I4: 6 at.%と高濃度側へ移動した。(d) Cu 組成のピーク位置は全ての試料で 0.5 at.%であっ
た。(e) P 組成について、全ての試料中で P を含まない Ni-Mn-Si クラスターは全クラスター数の 1-
2 割程度であった。図 4-25 に Ni-Mn-Si クラスターの平均組成(Ni, Mn, Si, Cu, P, Fe)の照射量依存
性を示す。各組成の誤差の大きさは標準偏差の大きさである。Ni の組成は I2, I3 材に比べ、I4 材
中でわずかに増加した。Mn の組成はいずれの照射量でも誤差の範囲で同程度であった。Si の組
成は照射量とともに I2 材から I4 材まで増加した。Cu や P の平均組成は全ての試料中で 1 at.%以
下であった。また、I2, I3 材中の Ni-Mn-Si クラスターには上述の溶質･不純物元素以外にも約 80 



































図 4-24. Ni-Mn-Si クラスター中の溶質元素濃度のヒストグラム。 









































































































































































































































































































































































































































































図 4-25. Ni-Mn-Si クラスター平均組成の照射量依存性。 
 
4-2-2. 結晶粒界観察結果 
 不純物 P の粒界偏析量を調べるため、I3, I4 材中の粒界上の偏析元素分析を行った。粒界ごとの
バラつきを考慮し、I3 材で 2 つ、I4 材で 5 つの粒界を分析した。また、照射前後の比較を行うた
め、U 材中の粒界観察も行った。図 4-26 に U 材中の粒界近傍における Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C
の三次元元素マップを示す。U 材中の粒界には主に Mn, P, C が偏析し、Ni, Si, Mo もわずかに粒界
近傍で濃化していた。図 4-27 - 図 4-32 に I3, I4 材中の各粒界近傍における Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, 
P, C の三次元元素マップを示す。図 4-29 に示した I4 材中のアトムマップは粒界三重点近傍のも
のである。I3, I4 材中では Mn, P, C に加え、Ni, Si, Mo の偏析も顕著になった。また、わずかに Cu
の濃化も見られた。Cu は粒界上でクラスターを形成していた。粒界上の各元素の偏析濃度を調べ
るため、粒界に対して垂直方向に 10 × 10 nm の断面積を持つ分析領域(図 4-26 - 図 4-32 中、P マ
ップに示した青枠内)を用いて一次元濃度プロファイルを調べた。図 4-33 に示すように U 材の粒
界上の P 濃度の最大値は 0.6 at.%であった。照射後試料の粒界上の P 濃度の最大値は I3 材: 1.1-2.7 










































































素に着目すると、U 材に比べ I3, I4 材ではいずれの粒界でも Ni, Mn, Si 濃度が増加していた。偏析
濃度の絶対値は粒界ごとに異なるが、I3, I4 材のいずれの粒界でも Ni, Mn 濃度がその他の元素に
比べて高かった。 
 






































































図 4-33. U 材中粒界近傍の一次元濃度プロファイル 
 
 
























































































































































































































 図 4-36 に各試料の陽電子寿命測定結果を示す。図中破線はそれぞれ、バルク Fe 中の陽電子寿
命(104 ps [61])、単空孔(V1)中の陽電子寿命(180 ps [61])、複空孔(V2<100>方向)中の陽電子寿命(202 
ps [61])及び 5 個の原子空孔から形成される空孔クラスター(V5)中の陽電子寿命(246 ps [61])の計算
値を示す。陽電子平均寿命 τave.は U 材から I1 材で 118 ps から 145 ps まで増加した。この τave.の増
加は低照射量から照射欠陥が形成されていることを示唆している。τave.は照射量とともに 162 ps(I4















































































































































































































































































































































短寿命成分の実験値 τ1と、式(2.5.11), (2.5.15)で得られた計算値 τ1, calc.を比較すると、U, I1, I2 材
で 2 つの値が良く一致していた。この実験値と計算値の一致は、2-5-2 項で述べた Two-state trapping 
model が成り立っていることを意味しており、τ1 には欠陥成分が混ざっていないことを示す。一




図 4-36. 陽電子寿命測定結果。Bulk はバルク Fe 中の陽電子寿命を示す。 



















































 図 4-37 に良く焼鈍された純 Fe に対する U 材から I4 材までの CDB 比率曲線を示す。U 材の比
率曲線を見ると、低運動量成分(0 < pL < 5 × 10-3 m0c)が良く焼鈍された純 Fe よりもわずかに高かっ
た。一方、高運動量領域(20 × 10-3 m0c < pL < 30 × 10-3 m0c)は平坦であった。低運動量成分は U 材か
ら I1 材の間で大きく増加し、I3, I4 材でさらに増加した。一方、高運動量領域に着目すると、I1, 
I2 材中で 25 × 10-3 m0c 付近に幅広いピークがわずかに観察され、I3, I4 材中では、より顕著なピー
クが観察された。 
低運動量、高運動量成分の変化をより見やすくするため、S-W 相関を図 4-38 に示す。なお、S-
parameter 及び W-parameter の値はそれぞれ、良く焼鈍された純 Fe 中の値で規格化している。参考
のため、良く焼鈍された純 Cu、純 Ni、中性子照射された純 Fe の相関点も示した。U 材から I1, I2
材の間の変化を見ると、相関点は良く焼鈍された純 Fe から中性子照射された純 Fe を結ぶ直線に
沿って移動し、S-parameter が増加した。このことから、これらの低照射量試料中には照射欠陥が
導入され、陽電子は照射欠陥中の電子と対消滅していると考えられる。高照射量の I3, I4 材中では
照射量とともに、S-parameter が増加し続けた。このことは高照射量まで照射欠陥が増加し続けて
いることを示唆している。また、I3, I4 材では良く焼鈍された純 Fe と中性子照射された純 Fe を結




図 4-37. 良く焼鈍された純 Fe に対する U, I1, I2, I3, I4 材の CDB 比率曲線。 
 



































図 4-38. U, I1, I2, I3, I4 材の S-W 相関。 
各相関点の S-parameter 及び W-parameter は良く焼鈍された純 Fe 中の値で規格化している。 
 
  

































I1 材から硬化が生じ、高照射量の I3, I4 材でさらに硬化量が増加した。 
 





























































































































































































































図 4-40. 硬化量の照射量依存性。 
 
4-6. 高照射量試料 I4 材の照射後等時焼鈍 
高照射量試料の I4 材に対し、照射後等時焼鈍実験を行った。焼鈍は真空中(~10-5 Pa)で行った。
焼鈍温度は 325-575 ℃, 25 ℃ステップで、焼鈍時間は各温度に対して 30 分で行った。各温度での




 I4 材のビッカース微小硬度の等時焼鈍回復挙動を図 4-41 に示す。硬化量は 450 ℃焼鈍まで回





























図 4-41. I4 材の硬化量の等時焼鈍回復挙動。 
 
4-6-2. 三次元アトムプローブ観察結果 
 350, 500, 525 ℃焼鈍材中の APT 観察結果を図 4-42 から図 4-44 に示す。350, 500 ℃焼鈍材中に
は Ni-Mn-Si クラスターが高密度に観察された。500 ℃焼鈍材中で観察された Ni-Mn-Si クラスター
は照射まま材中(図 4-19)よりも、その見た目がややボケていた。525 ℃焼鈍材中では Ni-Mn-Si ク
ラスターは観察されなかった。 
照射まま材及び 350, 500, 525 ℃焼鈍材中の Ni-Mn-Si クラスターの数密度を図 4-45 に示す。焼
鈍材中の数密度は、350 ℃焼鈍材: 3.0 × 1023 m-3, 500 ℃焼鈍材: 2.6 × 1023 m-3であり、照射まま材中
(2.3 × 1023 m-3)とほぼ同じであった。525 ℃焼鈍材中の数密度は 0 であった。図 4-46 に照射まま材
及び、350, 500 ℃焼鈍材中の Ni-Mn-Si クラスターの平均直径を示す。350, 500 ℃焼鈍材中の平均
直径はそれぞれ、3.7, 4.1 nm と、照射まま材中(4.0 nm)とほぼ同じであった。2 つの式(2.3.6)及び
(2.3.7)で求めた、照射まま材及び 350, 500, 525 ℃焼鈍材中の Ni-Mn-Si クラスターの体積率 Vf1, Vf2
を図 4-47 に示す。数密度と平均直径から求めた Vf1は照射まま材から 500 ℃焼鈍材までの間でや
や増加し、525 ℃焼鈍材で 0 となった。一方、クラスターに含まれる Ni, Mn, Si 原子数から求めた
Vf2は照射まま材から 500 ℃焼鈍材までほとんど変化せず、525 ℃焼鈍材で 0 となった。照射まま
材及び 350, 500 ℃焼鈍材中の Ni-Mn-Si クラスター中の Ni, Mn, Si, Cu, P, Fe の平均組成を図 4-48
に示す。350 ℃焼鈍材中では全ての元素の平均組成は照射まま材とほとんど同じであったが、
500 ℃焼鈍材中では Ni, Si の組成がやや減少し、Fe の組成が増加した。 



























図 4-42. 350 ℃焼鈍した I4 材の Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C のアトムマップ。 
 
 














図 4-44. 525 ℃焼鈍した I4 材の Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C のアトムマップ。 
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図 4-46. 照射まま I4 材及び 350, 500 ℃焼鈍した I4 材中の 
Ni-Mn-Si クラスターの平均 Guinier 直径。 
 
 
図 4-47. 照射まま I4 材及び 350, 500, 525 ℃焼鈍した I4 材中の Ni-Mn-Si クラスターの体積率。 
 




































































































































 照射まま材及び各焼鈍材の陽電子寿命測定結果を図 4-49 に示す。U 材中の陽電子平均寿命(118 
ps)も破線で示した。陽電子平均寿命 τave.は照射まま材から 400 ℃焼鈍材まではほとんど変化しな
かった。425 ℃焼鈍材から 500 ℃焼鈍材まで τave.は緩やかに減少し、525, 550 ℃焼鈍材で大きく減
少した。575 ℃焼鈍材では、τave.が 550 ℃焼鈍材よりもやや長かった。長寿命成分 τ2に着目すると、
325 ℃焼鈍材では τ2は 218 ps まで増加しており、陽電子が複空孔よりも大きな空孔型欠陥へ捕獲
されていることが示唆された。350, 375, 400 ℃焼鈍材でも τ2は 195-200 ps であり、陽電子が複空
孔程度の欠陥へ捕獲されているといえる。425-500 ℃焼鈍材では、τ2が再び 180 ps 程度となり、上
述の複空孔以上の空孔型欠陥は回復したと考えられる。525 ℃以上では、τ2が 190 ps 以上となっ
ていた。また、525 ℃以上では短寿命成分の実験値 τ1と計算値 τ1, calc.が良く一致しており、陽電子
の捕獲サイトは τ2を与える欠陥成分のみであると考えられる。 
 
図 4-49. 照射まま材及び各焼鈍材中の陽電子寿命測定結果。 
Specimen U は未照射材中の陽電子平均寿命を示す。 
 
  

















































 WB-STEM により得られた転位ループの数密度は I3, I4 材中で>1022 m-3であった(図 4-13)。これ
に対し、APT により得られた Ni-Mn-Si クラスターの数密度は I3, I4 材中で>1023 m-3と、転位ルー
プに比べて 1 桁高かった。国内炉の監視試験片(0.12 wt.%Cu, 照射量 4 × 1023 n/m2)やロシア型原子
炉 WWER の RPV 鋼(0.09 wt.%Cu, 照射量 6 × 1024 n/m2)でも同様に、SC の数密度は 1023 m-3程度、
転位ループの数密度は 1022 m-3程度と報告されている[9, 26]。転位ループの転位運動に対する障害
物強度は SC のそれよりも大きいと言われており[25, 26]、転位ループの数密度が低い場合であっ
ても、硬化に大きく寄与する可能性がある。ここでは、WB-STEM の測定結果を用いて転位ルー
プによる硬化量 ΔHvLoop の見積もりを行う。本研究では、ΔHvLoop の見積もりに広く用いられてい
る Orowan モデル [3, 6]を採用した。Orowan モデルでは転位運動に対して転位ループが母相より
も硬い障害物であると考え、転位ループによる降伏応力の増加量 Δσy,Loopを、 
  dotUDotIDotMLoopy dCCbGM ,,,       (4.1) 
で求める。ここで、M はテイラー因子(3.06 [72])、GMは母相 Fe の剛性率(8.3 × 104 MPa [73])、b は
バーガースベクトルの大きさ(b = 0.248 nm)、CDot,I, CDot,Uはそれぞれ、WB-STEM 測定により得ら
れた各照射材中及び U 材中の輝点数密度である。また、ddot は輝点の平均直径であり、表 4-1 に
示した値を用いた。α は転位運動に対する障害物強度であり、転位ループの場合 0.1 から 0.8 の値
が報告されている。これらの値は分子動力学法[74]や機械試験結果に対するフィッティング[26, 
75]等により得られてきた。Kotrechko ら[75]は α の値が転位ループの寸法に依存することを報告し
ている。曽根田ら[10]は 3-6 nm 程度の転位ループに対して α = 0.1 を用いて転位ループによる硬化
量の見積もりを行った。本研究で観察された転位ループの平均直径は全ての試料で 4-5 nm 程度で
あり、文献[10]での報告値と一致していたため、α = 0.1 を用いて Δσy, Loopを求めた。降伏応力の増
加量 Δσyと硬化量 ΔHv の間には比例関係、 
ySCHv  41.0        (4.2) 
が報告されている[76]。式(4.1)で得られた Δσy, Loopの値を式(4.2)に代入することで、転位ループに
よる硬化量 ΔHvLoop を求めた。図 4-50 に ΔHvLoop の見積もり値を青のプロットで示す。ここで、
図 4-13 に示したように I1 材中の数密度は U 材中よりも低かった。このことから、I1 材中で観察
された輝点は U 材から含まれる欠陥や酸化物、FIB 加工のダメージ等に起因するものであると考
えられる。従って、ここでは I1 材中の ΔHvLoop = 0 とした。ΔHvLoopは I2 材から増加し始め、I4 材







図 4-50. 硬化量の実測値(ΔHvMeasured)と転位ループによる硬化量の見積もり値(ΔHvLoop)。 
 
§2 照射硬化と溶質原子クラスター形成の関係 
 APT 測定で得られた Ni-Mn-Si クラスターの体積率と寸法を用いて SC による硬化量(ΔHvSC)を
見積もった。SC による硬化量の見積もりには、広く Russell-Brown モデル[73]が用いられている。































      (4.3) 
で求められる。ここで、fsはシュミッド因子(2.5 [73])、ED,SC, E D,Mはそれぞれ、SC 中、母相 Fe 中






L  77.1        (4.4) 

























      (4.5) 
で表される。ここで、r0, R はそれぞれ、転位のエネルギーを計算するための内側、外側のカット
オフ半径(r0 = 2.5b, R = 2500b [73])である。なお、GSCの値は未知であるため、本研究では GSC/GM






































 本研究では図 4-23 で示した、2 つの体積率 Vf1, Vf2 を用いて SC による硬化量 ΔHvSC(Vf1), 
ΔHvSC(Vf2)をそれぞれ求めた。ΔHvSC(Vf1)は Vf1と Guinier 半径 dG/2 を式(4.4), (4.5)の Vf, rSCに代入し
て得られた値である。ΔHvSC(Vf1)の見積もりでは GSC/GM = 0.95 [20, 27]を用いた。文献[20, 27]では、
SC 中の全溶質原子の組成が 20 at.%以下のものに対して GSC/GM = 0.95 を用いている。 
一方、Vf2は SC 中の溶質原子の組成を 100%と仮定して求めた体積率である。この仮定に対応す
る SC の寸法は式(2.3.5)で示した Spherical diameter, dsである。Vf2及び ds/2 を式(4.4), (4.5)の Vf, rSC
に代入して求めた値が ΔHvSC(Vf2)である。ただし、SC 中の溶質原子の組成を 100%と仮定している
ので、GM に対する GSC の値は SC 中に Fe を含む場合よりも小さくなると考えられる。ここでは
GSC/GM = 0.70 [14]を用いて ΔHvSC(Vf2)を求めた。図 4-51 に ΔHvSC(Vf1), ΔHvSC(Vf2)を示す。I3, I4 材
中において、ΔHvSC(Vf1), ΔHvSC(Vf2)ともに ΔHvMeasuredの半分以上の大きさを持っており、SC もまた
照射硬化主因の一つであることがわかった。 
ΔHvSC(Vf1)の増加傾向について、ΔHvSC(Vf1)は I2 材から増加し始め、I3 材まで照射量とともに増
加した。さらに高照射量の I4 材では I3 材とほぼ同じであった。I3, I4 材中で ΔHvSC(Vf1)が変わら
なかった原因は、SC の体積率及び寸法がほとんど同じためである。一方、ΔHvSC(Vf2)は I2 材から
増加し始め、I4 材まで照射量とともに増加した。I4 材での ΔHvSC(Vf1)と ΔHvSC(Vf2)の増加傾向の違
いは SC 中の溶質原子(Ni, Si)の濃化によるものであると考えられる。ΔHvSC(Vf1)の見積もりでは全
ての試料で GSC/GM = 0.95 を用いたが、I4 材に対しては溶質原子の濃化が生じているため、GSC/GM 
< 0.95 とすべきかもしれない。このことを考慮すると、実際の SC の寄与の大きさは高照射量まで
増加し続けている可能性もある。 








図 4-51. 硬化量の実測値(ΔHvMeasured)と Ni-Mn-Si クラスターによる硬化量の見積もり値
(ΔHvSC(Vf1), ΔHvSC(Vf2))。比較のため ΔHvLoopも示す。 
 
§3 低照射量領域の照射欠陥 
 図 4-51 に示したように、I1 材では ΔHvMeasuredが増加していたが、WB-STEM、APT では転位ル
ープや SC は観察されなかった。一方、陽電子消滅法では低照射量の I1 材から照射欠陥が検出さ
れている。陽電子寿命の 2 成分解析結果から、I1 材中の照射欠陥の候補として、転位ループが挙
げられる。本研究で行った WB-STEM 観察は、直径 3-4 nm の転位ループを精度よく測定するため
の条件で行った。その代わり、直径 2 nm 未満の非常に微小な転位ループの検出感度は低くなって
いる。従って、全ての試料中には 2 nm 未満の転位ループが形成されている可能性がある。そこで、




MDC        (4.6) 
ここで、κ は欠陥への捕獲率、μ は欠陥の比捕獲率である。4-4-1 節で述べたように U, I1, I2 材で




















       (4.7) 
で求められる[77]。ここで、τB はバルク Fe 中の陽電子寿命(106 ps)、τave.は陽電子平均寿命の測定
値、τDは欠陥中の陽電子寿命である。ここでは、τDとして転位中の陽電子寿命(165 ps [78, 79])を用










































図 4-52. U, I1, I2 材中の陽電子捕獲率 κ。 
 
式(4.6)中の μ は欠陥の種類に依存する定数であり、欠陥の陽電子捕獲能力が強いほど大きな値
となる。これまで Fe 中の単空孔の比捕獲率(μV1 = 1.3 × 10-14 m3/s [77])や、転位線の比捕獲率(μDislocation 
= 3.6 × 10-5 m2/s [80])が報告されているが、ここで考えるような微小転位ループに対する値は報告
されていない。本研究では以下に示す 2 つのモデルにより CMDを求めた。 
 
モデル 1 
転位線の比捕獲率(μDislocation = 3.6 × 10-5 m2/s)を式(4.6)に代入することで転位密度を見積もった。
見積もられた U, I1, I2 材中の転位密度はそれぞれ、6.5 × 1013 m/m3, 5.1 × 1014 m/m3, 3.7 × 1014 m/m3
であった。これらの値は単位体積中に含まれる転位芯の長さであるから、これらの値を転位ルー
プの転位芯の円周の長さで割ると転位ループの数密度が得られる。WB-STEM で観察されていな
い直径 1 nm の転位ループを仮定すると、その数密度は図 4-53 中に橙のプロットで示したように
I1 材: 1.6 × 1023 m-3, I2 材: 1.2 × 1023 m-3と見積もられた。 
 
モデル 2 
図 4-54 に示すように直径 1 nm の転位ループ(b = 1/2<111>)の転位芯を 12 個の空孔の列である
と考える。n 個の空孔から形成される空孔クラスターの比捕獲率は単空孔の比捕獲率に比例し、n 
× μV1 [81]となるので、このモデルでは比捕獲率 12μV1 = 1.6 × 10-13 m3/s を用いた。図 4-53 に緑の
プロットで示したように I1, I2 材中の CMDはそれぞれ、1.2 × 1023 m-3, 8.5 × 1022 m-3と見積もられ
た。なお、このモデルでは転位芯を空孔の列と考えたが、転位への陽電子捕獲は空孔への捕獲よ







































いずれのモデルを用いた場合でも CMDは U 材中で 1022 m-3以上であった。これは未照射から存
在する転位線等へ陽電子が捕獲されているためであり、U 材中の CMDは微小転位ループの数密度
を示すものではないと考えられる。I1, I2 材中の CMDは高照射量の I3, I4 材中で WB-STEM により




図 4-14 に示したように、WB-STEM 観察で得られた I3, I4 材中の転位ループの寸法分布は直径
3.8 nm にピークが観測された。しかし、直径 2 nm 程度の転位ループはその歪み場が小さく、WB-
STEM では検出感度が低い。陽電子消滅法の結果からは直径 2 nm 未満の転位ループが低照射量か
ら 1023 m-3 以上の高密度に形成されていることが示唆されている。従って、実際には高照射量の




図 4-53. 陽電子寿命測定結果から見積もられた U, I1, I2 材中の欠陥密度 CMD。 





































図 4-54. 直径 1 nm の微小転位ループのモデル。 
 
 陽電子寿命測定結果から見積もられた CMDを式(4.1), (4.2)に適用し、U, I1, I2 材中の微小転位ル
ープによる硬化量 ΔHvMD を計算した。ここで、微小転位ループの直径は 1 nm と仮定した。この
ような微小転位ループの障害物強度の大きさ α の値は未知であるため、ここでは ΔHvLoop を求め
る際に用いた α = 0.1とした。2つのモデルで得られた CMDから計算された ΔHvMD,Model1, ΔHvMD,Model2
を図 4-55 に示す。ΔHvMD,Model1, ΔHvMD,Model2ともに照射初期の硬化現象を良く再現していた。絶対
値に注目すると、ΔHvMD, Model1は実測値の約 2 倍の値となった。この原因は障害物強度 α を過大評
価しているためであると考えられる。α = 0.1 は 3-6 nm の転位ループに対する値[10]である。転位
ループの寸法が小さい場合、α は小さくなるため[75]、ここで扱っている 1 nm の転位ループに対








図 4-55. 陽電子寿命測定結果から見積もられた微小転位ループによる硬化量。 
 
§4 高照射量試料の硬化における転位ループ, SC の寄与の内訳 
 図 4-56 に I4 材の硬化量の等時焼鈍回復挙動と、Russell-Brown モデルに基づいて求められた
350, 500 ℃焼鈍された I4 材中の Ni-Mn-Si クラスターによる硬化量を示す。I4 材の硬化量は 500 ℃
焼鈍で半分程度回復していた。しかし、500 ℃までの焼鈍では、ΔHvSC(Vf1), ΔHvSC(Vf2)は照射まま
材から回復していなかった。従って、500 ℃での大きな硬度回復は SC 以外の硬化因子(MD)の回
復によるものであると考えられる。図 4-49 に示したように、陽電子平均寿命は 425 ℃から減少し
ており、照射欠陥の回復が SC よりも低温からはじまっていることがわかる。このことから、500 ℃
までの硬化量の回復は照射欠陥の回復によるものであると考えられる。この照射欠陥の候補とし
て、WB-STEM で高密度に観察された転位ループが挙げられる。図 4-50 に示したように、本研究
で見積もられた転位ループによる硬化量 ΔHvLoop は I4 材中で実測値の半分程度であり、照射後焼
鈍の結果と良く一致している。これらの結果から、I4 材の硬化に対する転位ループ、SC の寄与は
ほぼ同程度であると考えられる。 
 4-4-1 項で示したように、陽電子消滅寿命測定では I4 材中の陽電子の捕獲サイトは主に単空孔
程度の空隙を持つ欠陥であることが示唆されている。4-4-2 項で示した CDB 測定結果から、I4 材



































将来の課題として、500 ℃焼鈍後の試料を WB-STEM で観察し、照射まま材と比較する必要が
ある。 
 




 硬化量と脆化量を比較するため、図 4-40 で示した各監視試験片の硬化量から式(4.2)と、以下の
比例式を用いて関連温度上昇量 ΔRTNDT, Hvを求めた[83]。 
yHvNDTRT  65.0,       (4.8) 
図 4-57 にシャルピー衝撃試験で得られた関連温度上昇量 ΔRTNDT, Charpy と硬化量から計算された
ΔRTNDT, Hvの比較を示す。ΔRTNDT, Charpy, ΔRTNDT, Hvともに I1 材から増加し始めていた。I1-I2 材間で
は実測値のみが増加したが、ΔRTNDT, Charpyと ΔRTNDT, Hvの違いは小さく、試料のバラつきによるも
のであると考えられる。I2-I3 材間では ΔRTNDT, Charpy, ΔRTNDT, Hvがともに増加した。I3-I4 材間では
ΔRTNDT, Hvの増加量に比べて、ΔRTNDT, Charpyが大きく増加した。以上のように、I3 材までは脆化の
傾向と硬化の傾向が良く一致しており、鋼材の硬化により脆化が進んでいると考えられる。高照
射量の I3-I4 材間では ΔRTNDT, Hvの増加量に比べ、ΔRTNDT, Charpyの増加が著しかった。このことは、
高照射量領域で非硬化型脆化が進んでいる可能性を示唆している。本節では非硬化型脆化主因と
考えられている不純物 P の粒界偏析の影響を APT による粒界観察結果をもとに考察する。 
 不純物 P の粒界偏析の指標として、Monolayer coverage [34, 84]を用いた。Monolayer coverage は
粒界近傍の P 原子が 1 原子層分の幅を持つ粒界に偏析すると仮定した場合の濃度であり、 
d

          (4.9) 




































で定義される。ρ は原子密度(bcc-Fe: 8.49 × 1028 atoms/m3)、d は原子面間距離である。本研究では
{110}面に偏析する場合として、d110 = 0.20 nm を用いた。Γ は Gibbsian interfacial factor と呼ばれ、
単位面積当たりの P 原子数を意味し、 
 
A
ccN marixtotal        (4.10) 
で定義される[85]。ここで、N は分析領域中に含まれる全ての原子数、ctotalは分析領域全体の P 濃
度、cmatrixはマトリックス中の P 濃度、A は粒界を横切る分析領域の断面積である。本研究で観察
した U, I3, I4 材中のそれぞれの粒界に対して求めた Monolayer coverage の値を表 4-2 に示す。こ
れまでに報告されている粒界脆化を引き起こすための閾値は Φ ~ 10-15% [34]であり、本研究で観
察された全ての粒界の Φ はこの値よりも小さかった。また、I3, I4 材における Monolayer coverage








図 4-57. 脆化量と硬化量の比較。 































表 4-2. 各試料中で分析した粒界における P の Monolayer coverage 
Specimen U 
I3 I4 
GB1 GB2 GB1 GB2 GB3 GB4 GB5 







 監視試験片の照射硬化に関して、照射量~1023 n/m2 の低照射量では WB-STEM でも観察できな
い程微小な MD が高密度に形成されることによって硬化が進むことが示唆された。照射量~1024 
n/m2の高照射量では MD の実態として、バーガースベクトル b = 1/2<111>を持つ転位ループであ
ることが高分解能 TEM 観察と WB-STEM 観察により明らかとなった。WB-STEM により転位ルー
プの数密度及び寸法を定量し、転位ループによる硬化量を見積もったところ、その大きさは実測
値の半分程度であり、照射硬化主因の一つであることが明らかとなった。一方、従来から照射脆
化の主因であると考えられている SC を APT で調べたところ、高照射量で高密度(> 1023 m-3)に Ni-
Mn-Si クラスターが形成されていることがわかった。転位ループによる硬化量を Ni-Mn-Si クラス
ターによる硬化量と比較したところ、その大きさは同程度であった。以上のように、MD(転位ル
ープ)は低照射量から高照射量まで脆化に大きく寄与しており、SC と比べても MD の脆化への影
響は無視できないということが明らかとなった。 












第5章 微小欠陥-溶質元素分布トモグラフィーで  






従来は明視野 STEM と APT で得られた、格子欠陥の空間分布と溶質原子の空間分布を二次元投影
情報で比較されていた。RPV 鋼中に形成される転位ループや SC は、数 nm の粒状であるため、二
次元投影情報で両者の位置相関を調べることはできず、格子欠陥の三次元分布を測定できる電子
線トモグラフィーが不可欠である。本章では、はじめに格子欠陥の三次元解析を行う上での問題
点を示す。次に、欧州炉監視試験片 I4 材(照射量 1.2 × 1024 n/m2)に対して、HAADF-STEM, WB-
STEM を用いた電子線トモグラフィーを行い、それぞれの手法の特徴を示す。そして、同一試料
に対して WB-STEM トモグラフィーと APT との相関分析を行う「格子欠陥-元素分布トモグラフ
ィー」を行い、転位や小傾角粒界周りの歪み場の分布と SC の分布とを比較した結果を示す。さら
に、小さな歪み場しか持たない微小転位ループの三次元重心座標を測定するための離散トモグラ






















に WB-STEM の検出器配置を示す。ここでは、環状検出器(Annular dark-field detector: ADF)1, 2 を
用いた。それぞれ、ADF1 は低散乱角の電子線強度、ADF2 は高散乱角の電子線強度を測定する。




子線は、即ち回折電子線であるから、ADF1 では歪みコントラストを反映した WB-STEM 像が得
られることになる。従って、ADF1 を用いた電子線トモグラフィーでは格子欠陥(転位、転位ルー
プ等)の三次元情報が取得可能である。図 5-2 の高散乱角領域(ADF2 検出範囲)に着目すると、弾
性散乱電子線強度はほとんどなく、全電子線強度の内、ほとんどがTDS電子線強度で説明できる。






図 5-1. WB-STEM の検出器配置。 
 
 
図 5-2. 弾性散乱電子線強度及び TDS 電子線強度の散乱角依存性。 
 
5-1-2. 試料傾斜 
 試料傾斜には、HATA(High-angle triple-axis)ホルダー(Mel-Build 社製、図 5-3)を用いた。試料傾
斜はホルダー長手方向を軸として± 65°の範囲で行い、1°毎に HAADF-STEM 像と WB-STEM 像を
取得した。WB-STEM トモグラフィーでは、分析対象とする転位が全ての連続傾斜像中に結像さ
れていなければならない。そのため、試料傾斜中に特定の励起条件を保つ必要がある。ここでは
バーガースベクトル b = 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], 1/2[ 111 ], [100 ], [ 010 ], [ 001 ], [ 010 ]の転

























ルダーの傾斜軸と試料の[ 011 ]方向が一致するように、EBSD を用いた FIB サンプリング法(2-4 節
参照)で針状試料を作製した(図 5-4)。図 5-5 に試料傾斜範囲のステレオ投影図を示す。傾斜範囲
内には低指数の晶帯軸[111], [001]が含まれている。図 5-5 中、B1-B13で示した電子線入射方位で取
得した、10°毎の STEM ディスクパターンを図 5-6 に示す。いずれの入射方位でも、励起条件 g =
011 , (g, 3g)が保たれていた。 
 
図 5-3. 電子線トモグラフィーで用いた HATA ホルダー。 
 
 





















図 5-5. 試料傾斜範囲のステレオ投影図。 
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5-2. HAADF-STEM トモグラフィー 
5-2-1. HAADF-STEM 連続傾斜像 
 図 5-5 中、B1-B13の電子線入射方位で取得した HAADF-STEM 投影像を図 5-7 に示す。この観
察視野には 2 つの結晶粒が含まれていた。しかし、2 つの結晶粒には像強度の大きな違いは見ら
れなかった。これは HAADF-STEM では回折コントラストの影響がほとんど反映されないためで






HAADF-STEM 像強度の入射方位依存性を調べるため、図 5-7 で示した結晶粒 Grain1 の像強度
を全ての投影像で測定した(図 5-9)。ここで、縦軸の像強度は図 5-7 中、領域(i)中の像強度から、
領域(ii)での像強度をバックグラウンドとして引いた値である。HAADF-STEM 像の像強度はどの
入射方位でもほぼ一定であった。これは、HAADF-STEM で得られる像強度が回折波の影響をほと
んど受けないためである。しかし、B = [111]や B = [001]等の晶帯軸入射の場合には、HAADF-STEM
像の像強度がわずかに増加していた。これは、高次の回折電子線に起因するものである。図 5-10
に示したように、ADF2 では散乱角 110 mrad 以上の電子線を検出するが、一部高次の回折電子線








図 5-7. HAADF-STEM 連続傾斜像。 
 
 
図 5-8. (a) HAADF-STEM 像の像強度と試料直径の関係。 
(b)中、青枠内は像強度プロファイルの取得位置。 
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図 5-10. ADF2 の検出角と回折ディスクの関係。 




































































を活かし、針試料の体積を HAADF-STEM トモグラフィーで測定した。HAADF-STEM 像の三次元




図 5-11 に三次元再構成された HAADF-STEM 像の断面像を示す。それぞれの断面像は針の側面





ものである。ここでは 5%程度の伸びがあった。針試料に対応する voxel 数は 5369012 voxels ((0.628 
nm)3/voxel)と計測された。この voxel 数から像の伸び 5%を考慮して針試料の体積を求めると、1.3 




















5-3. WB-STEM トモグラフィー 
5-3-1. WB-STEM 連続傾斜像 
 図 5-5 中、B1-B13の電子線入射方位で取得した WB-STEM 投影像(励起条件: g = 011 , (2g, 3g))を
図 5-12 に示す。転位のコントラスト(黄矢印)はいずれの入射方位でも鮮明に結像された。転位コ
ントラストの像強度を調べるため、転位に対して垂直方向の一次元像強度プロファイルを取得し
た。その一例を図 5-13 に示す。転位位置で、像強度が著しく増加しており、この転位は[ 011 ]方
向に大きな歪み場を持っていることがわかった。転位線垂直方向の像強度プロファイルを全 WB-
STEM 像から取得し、転位コントラストの入射方位依存性を調べた(図 5-14)。グラフの縦軸は、
転位コントラストのピーク像強度(図 5-13(a)中に矢印で示した位置の像強度)を分析領域内での 1 
pixel あたりの平均像強度で規格化したものである。ほとんどの入射方位で転位コントラストの相




全ての入射方位で 2 つの結晶粒(Grain1, 2)の回折コントラストの強度が異なっており、粒界の位
置が明瞭に観察された(図 5-12 中、緑矢印)。Grain1, 2 の間の方位差を調べるため、各結晶粒から
STEM ディスクパターンを取得した(図 5-15(a))。Grain1, 2 でディスクパターンの違いは見られな
かったが、各ディスクの強度が異なっていた。Grain 1, 2 間のディスク強度の比較を図 5-15(b)に








図 5-12. WB-STEM の連続傾斜像。緑矢印は粒界、黄矢印は転位、赤丸は炭化物を示す。 
 
 
図 5-13. (a)転位に対して垂直方向の 1 次元像強度プロファイル。 
(b)中に示した枠は分析領域を示す。 
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図 5-15. (a)結晶粒(i), (ii)から取得されたディスクパターンと(b)ディスク強度の比較。 
 
  





































































































WB-STEM 連続傾斜像からフィルタ補正逆投影法(Filtered buck projection: FBP)を用いて転位、小
傾角粒界、炭化物の三次元再構成を行った。図 5-16 に三次元再構成された WB-STEM 像の断面像
を示す。それぞれの断面像は針の側面(図 5-5 中、x, y 方向)から観察したものと針の長手方向(図 
5-5 中、z 方向)から観察したものである。 
転位について、x, y, z 方向いずれの断面像においても、転位のコントラストが強調されていた。
これは、連続傾斜像中で転位コントラストの像強度が高かったためである。この転位を x, y 方向




いためであると考えられる。小傾角粒界を x, y 方向から観察したところ、bcc-Fe の( 131 )面に沿っ
ていることがわかった。 
炭化物について、図 5-5 中、x, y 方向から観察した断面を見ると、炭化物/Grain1 界面でコント
ラストがやや強くなっていた。これは、[ 011 ]方向に大きな歪み場を持つ欠陥が炭化物の周りに存
在することを意味する。炭化物の形状を決定するため、炭化物/Grain1 間の上下界面がなす角度を
x, y 方向から測定した(図 5-17)。上下界面がなす角度は、x 方向から観察した場合は 55°, y 方向か

























図 5-17. 炭化物/Grain1 間の上下界面がなす角度。 
 
5-3-3. 転位、小傾角粒界と溶質原子クラスターとの位置相関 
 電子線トモグラフィー後の針試料を APT 測定し、溶質元素分布を調べた。図 5-18 に WB-STEM
トモグラフィーによって得られた針試料の断面像とそれに対応する元素マップを示す。5-3-2 節で
測定した炭化物の形状を基準とし、APT データの再構成パラメータ(電界強度 F = 51 V/nm)を用い
て再構成を行った。 







































































図 5-20. 転位上の溶質原子濃度プロファイル及び転位の歪みコントラストプロファイル。 
 
 
図 5-21. (a)針側面から観察した小傾角粒界(緑枠内)。 
(b) (a)に対応する領域のアトムマップ。 
(c) (b)中、緑枠内から取得したアトムマップ。 














































































図 5-23. 転位ループ像強度の入射方位依存性。 
 
5-4-2. 転位ループと SC との三次元位置相関 
離散トモグラフィーで用いた電子線入射方位を図 5-24 のステレオ投影図に示す。[ 111 ], [110 ], 
[111 ]晶帯軸から 5-10°ずらした 3 つの入射方位 B1, B2, B3を用いて WB-STEM 投影像を取得した。
励起条件は g = 011 , (g, 3g)とした。入射方位 B1, B2, B3で得られた WB-STEM 像を図 5-25 に示す。
黄矢印で示したように各投影像中には転位コントラストが観察された。ここでは、この転位コン
トラストを APT データと対応させるためのマーカーとした。 
全ての投影像中で、転位ループは輝点として鮮明に結像された。これら 3 枚の投影像から逆投
影法により、転位ループの重心座標を求めた。針長手方向に対して 15 nm の幅を持つ領域(1)-(11) 
(図 5-25 中、青枠)で各投影像をスライスし、解析を行った。一例として、領域(1)での転位ループ
重心座標の測定法を図 5-26 に示す。まず、各投影像の pixel 強度カラーマップを電子線入射方位
に対応させて並べた。転位ループを判別するための pixel 強度の閾値は 100 と設定し、投影像中で
pixel 強度 100 以上を持つ輝点から、傾斜軸の方向に投影線を作図した。この時、3 枚の傾斜像か
らの投影線が重なった領域((図 5-26)中、赤枠で示した領域)が、転位ループ重心座標の候補領域で
ある。 
同一試料に対して APT 測定を行い、溶質元素分布を調べた。B1, B2, B3に対応する方位から観察
したアトムマップを図 5-27 に示す。転位上に Cu, Ni, Mn, Si, P が濃化していた。また、バルク中
には Ni-Mn-Si クラスターが高密度に形成されていた。WB-STEM 像に対応するように、アトムマ
ップを領域(1)-(11)でスライスし、各断面で転位ループの重心座標と Ni-Mn-Si クラスターの重心座
標を比較した結果を図 5-28 に示す。ここで試料傾斜軸は針試料の中心にあると仮定して、断面の
重ね合わせを行った。断面(1), (3), (6), (8), (9)では、APT の測定範囲内に転位ループの重心座標は























存在しなかった。断面(4), (7), (11)では転位ループの重心座標近傍に Ni-Mn-Si クラスターが観察さ
れず、独立に存在する転位ループがあることが示唆された。断面(2), (4), (5), (10)では、転位ループ
の重心座標から 10 nm 程度の範囲内に Ni-Mn-Si クラスターが観察された。この結果は、転位ルー
プ-SC 複合体の存在を実空間上で直接示したものである。図 5-28 に赤枠で示された領域全てに転




図 5-24. 離散トモグラフィーで用いた傾斜範囲。 
 
 


































図 5-26. 図 5-25 中、領域(1)での逆投影の作図。 









































































図 5-29. 離散トモグラフィーによるアーティファクトを説明するための模式図。 













 WB-STEM の検出器を用いた電子線トモグラフィーと APT を組み合わせた「微小欠陥-溶質元素
分布トモグラフィー」によって、欧州炉監視試験片 I4 材(照射量 1.2 × 1024 n/m2)中の格子欠陥と溶
質元素分布との三次元位置相関を調べた。得られた知見を以下に述べる。 
 
 高散乱角(> 110 mrad)の電子線強度を調べる環状検出器を用いた HAADF-STEM トモグラフィ
ーによって、針試料の外形を測定し、その体積を 1.2 × 10-21 m3と定量した。 



















第6章 原子炉圧力容器鋼中の Cu 拡散 
 
 RPV 鋼中の CRP の形成カイネティクスを理解する上で RPV 鋼中の Cu の拡散係数や固溶限は
重要な物理量である。これまで、純 Fe 中の Cu の拡散係数は求められてきたが、溶質･不純物元素
が含まれる RPV 鋼中の拡散係数の測定例はない。従来のアイソトープや EPMA を用いた順次切
削法は、拡散係数を求めるために数 μm 以上原子を拡散させなければならないため、粒径が小さ




本章では、はじめに APT を用いて Cu /RPV 鋼(A533B 鋼)拡散対中の Cu 濃度プロファイルを取得
し、A533B 鋼中における Cu の拡散係数及び固溶限を測定した結果を示す。この結果を純 Fe 中の
拡散係数及び固溶限と比較し、RPV 鋼中の Cu 拡散における不純物元素効果を議論する。また、







6-1-1. Cu/A533B 鋼拡散対の粒内観察結果 
 550, 600, 700 ℃で焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の粒内から針試料を作製し、APT 測定を行った。
各焼鈍条件の試料で 4 本以上の針試料を測定した。図 6-1 から図 6-3 に 550, 600, 700 ℃で焼鈍し
た拡散対のアトムマップ(Fe, Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C)の例を示す。 
 それぞれの温度で焼鈍した拡散対から得られた、A533B 鋼中の Cu の一次元濃度プロファイル
を図 6-4 に示す。なお、それぞれの Cu 濃度プロファイルは針試料の長手方向に 20 × 20 nm の断
面積を持つ分析領域中で調べた。比較のため、同じ温度、時間で焼鈍した Cu/Fe 拡散対中の Cu 濃
度プロファイル[41]も黒のプロットで示す。いずれの焼鈍温度でも、A533B 鋼中の固溶限に相当
する濃度プロファイルの y 切片は、純 Fe 中の濃度プロファイルのそれとほぼ同じであった。550 ℃
焼鈍では、A533B 鋼中において拡散対界面から遠ざかるにつれて、A533B 鋼に元々含まれる Cu
濃度(0.04 wt.%)に漸近していく様子が見られた。一方、600, 700 ℃では拡散対界面から遠ざかるに
つれて Cu 濃度が減少し続けた。 
 
図 6-1. 550 ℃で 1,008,000 s 焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の 
Fe, Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C マップ。 
黒枠及び矢印は Cu 濃度プロファイルの取得位置と分析方向を示す。 
 





図 6-2. 600 ℃で 250,000 s 焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の 
Fe, Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C マップ。 
黒枠及び矢印は Cu 濃度プロファイルの取得位置と分析方向を示す。 
 
 
図 6-3. 700 ℃で 3,000 s 焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の 
Fe, Cu, Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P, C マップ。 
黒枠及び矢印は Cu 濃度プロファイルの取得位置と分析方向を示す。 
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図 6-4. 各温度で焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対及び Cu/Fe 拡散対中の一次元 
Cu 濃度プロファイル。赤実線は誤差関数型濃度分布式によるフィッティング結果。 
 
6-1-2. A533B 鋼中の Cu の拡散係数 
各 Cu 濃度プロファイルに対して式(2.8.2)の誤差関数型の濃度分布式、 








      (2.8.2) 
でフィッティングを行った。拡散対界面では、Cu と Fe との電界蒸発閾値の違いにより、電界蒸
発が不均一となる[91]。その結果、拡散対界面近傍では三次元再構成の精度が失われ、Cu 濃度の
測定精度も悪化する。そこで本研究では、フィッティング範囲を拡散対界面から 15 nm 以上の領
域とした。A533B 鋼中の Cu 濃度プロファイルに対するフィッティング結果を図 6-4 に赤線で示
す。拡散係数のアレニウスプロットを図 6-5 に示す。比較のため、純 Fe 中の Cu の拡散係数[41]
も示す。Tcは純 Fe 中のキュリー温度(759 ℃ [37])である。700 ℃では A533B 鋼中の拡散係数は純






















































































図 6-5. A533B 鋼中及び純 Fe 中の Cu の拡散係数のアレニウスプロット。 
実線は式(5.1)によるフィッティング結果。Tcは純 Fe 中のキュリー温度を示す。 
 
6-1-3. A533B 鋼中の Cu の固溶限 
 図 6-6 に Cu 濃度プロファイルに対するフィッティングで得られた A533B 鋼中の Cu の固溶限
と、比較のため純 Fe 中の固溶限[41]を示す。550-700 ℃の温度範囲において、A533B 鋼中の Cu の
固溶限は純 Fe 中とほぼ同じであった。 
 
図 6-6. A533B 鋼中及び純 Fe 中の Cu の固溶限。 
 













































































6-2-1. 純 Fe 中の粒界拡散 
§1  600 ℃, 10,000 s 焼鈍材 
 図 6-7 に未時効 Cu/Fe 拡散対の Fe 粒界近傍におけるアトムマップを示す。粒界には C の偏析
が見られた。また、拡散対界面には Cu や O の濃化が見られた。この Cu, O の濃化領域は粒界に
沿って広がっていた。図 6-8 に 600 ℃で 10,000 s 焼鈍した Cu/Fe 拡散対の Fe 粒界近傍におけるア
トムマップを示す。Fe 中へ Cu が拡散している様子が見られた。未時効材と同様に、粒界には C
の偏析が見られた。また、Cu も粒界で濃化していた。拡散対界面には C, O の濃化が見られた。比
較のため、600 ℃, 10,000 s 焼鈍材の粒界を含まない領域から取得したアトムマップを図 6-9 に示
す。拡散対界面から 100 nm 程度、Cu が拡散している様子が観察された。粒界を含む試料と粒界
を含まない試料での Cu 拡散を比較するため、一次元 Cu 濃度プロファイルを調べた(図 6-10)。Cu
濃度プロファイルは針試料の長手方向に 20 × 20 nm の断面積を持つ分析領域中で調べた。粒界を
含まない領域は 3 本の針試料を測定し、それらの平均値を黒のプロットで示した。粒界を含む試
料では、拡散対界面から 50 nm 程度まで Cu 濃度が減少したが、それより遠い領域では Cu 濃度は
減少しなかった。粒界を含まない試料では、拡散対界面から遠ざかるにつれて Cu 濃度が減少し、
拡散対界面から 150 nm 程度で Cu 濃度はほぼ 0 となった。 
 
図 6-7. 未時効 Cu/Fe 拡散対の粒界近傍のアトムマップ。 
 
 






図 6-8. 600 ℃で 10, 000 s 焼鈍した Cu/Fe 拡散対の粒界近傍のアトムマップ。 
黒枠及び黒矢印は図 6-10 に示した一次元 Cu 濃度プロファイルの取得位置と分析方向を示す。 
 
図 6-9. 600 ℃で 10, 000 s 焼鈍した Cu/Fe 拡散対の粒内のアトムマップ。 
黒枠及び黒矢印は図 6-10 に示した一次元 Cu 濃度プロファイルの取得位置と分析方向を示す。 
 








図 6-10. 600 ℃で 10, 000 s 焼鈍した Cu/Fe 拡散対中の一次元 Cu 濃度プロファイル。 
赤のプロットは粒界を含む試料(図 6-8)から取得されたプロファイル。 
黒のプロットは 3 本の粒界を含まない試料から取得されたプロファイルの平均値。 
 
粒界近傍の拡散挙動をより詳細に調べるため、粒界面での Cu 濃度プロファイルを調べた(図 
6-11)。分析領域の大きさは 1 × 20 × 220 nm とした。分析領域の断面積が小さいため測定値のバラ
つきは大きいが、拡散対界面から遠ざかっても、Cu 濃度の減少は見られなかった。また、粒界上
の Cu 濃度は粒内で評価された純 Fe 中の Cu の固溶限 c0よりも高かった。 
 
図 6-11. (a)粒界面での Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 10,000 s 焼鈍材)。 
c0は純 Fe 粒内の Cu 固溶限を示す。 
(b)中の黒枠及び矢印は濃度プロファイルを調べた領域(1 × 20 × 220 nm)と分析方向を示す。 
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粒界に対して垂直方向の Cu 濃度プロファイルを図 6-12 に示す。濃度プロファイルは粒界に対
して垂直方向に 50 × 50 nm の断面積を持つ分析領域内(図 6-12(b)中、(i), (ii)で示した領域内)で調
べた。横軸の原点は粒界での Cu 濃度のピーク位置とした。2 つの領域で、粒界から遠ざかるにつ
れて Cu 濃度が減少している様子が見られた。拡散対界面に近い領域(i)では、粒界から離れた位置
でも Cu 濃度は 0 とならなかった。これは、粒内拡散の影響があるためである。一方、拡散対界面
から遠い領域(ii)では、-40 nm 程度の位置で Cu 濃度がほぼ 0 となった。 
 
図 6-12. (a)粒界垂直方向の Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 10,000 s 焼鈍材)。 
(b)中の黒枠及び黒矢印は濃度プロファイルを調べた領域 
(粒界面に対する断面積: 50 × 50 nm)と分析方向を示す。 
 
§2  600 ℃, 100 s 焼鈍材 
粒内拡散がほとんど進んでいない状態で粒界拡散を調べるため、600 ℃で 100 s 焼鈍した Cu/Fe
拡散対の粒界観察を行った。粒界近傍のアトムマップを図 6-13 に示す。この粒界には Cu, C, N の
偏析が見られた。粒界面での Cu 濃度プロファイルを図 6-14 に示す。今回、拡散対界面から約 550 
nm までの領域を観察したが、この領域内では粒界上の Cu 濃度の減少は見られなかった。また、
この粒界上の Cu 濃度は粒内における Cu の固溶限 c0よりもわずかに低かった。 
図 6-15 に粒界垂直方向の Cu 濃度プロファイルを示す。拡散対界面からの距離が異なる位置に
5 つの分析領域(粒界に対して 50 × 50 nm の断面積)を設定し、その中の濃度プロファイルを調べ
た。また、横軸の原点は粒界上の Cu 濃度のピーク位置とした。全ての領域で、粒界で鋭いピーク
が見られた。ピーク位置から± 10 nm 程度の範囲で Cu 濃度は急激に減少し、それよりも遠い位置



























































図 6-13. 600 ℃で 100 s 焼鈍した Cu/Fe 拡散対の粒界近傍におけるアトムマップ。 
 
 
図 6-14. (a)粒界面での Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 100 s 焼鈍材)。 
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図 6-15. (a)粒界垂直方向の Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 100 s 焼鈍材)。 
(b)中の黒枠及び黒矢印は濃度プロファイルを調べた領域 
































































































































6-2-2. A533B 鋼中の粒界拡散 
 600 ℃で 10,000 s 焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の粒界近傍のアトムマップを図 6-16 に示す。こ
の試料中には拡散対界面から 100 nm 程度の深さまで粒界が含まれていた。粒界には Mn, Si, Mo, P, 
C が偏析していた。また、拡散対界面には Mn, Si, Mo の濃化が見られた。比較のため、図 6-17 に
粒内から取得したアトムマップを示す。拡散対界面には Ni, Mn, Si, Cr, Mo, P の濃化が見られた。 
 
 





図 6-17. 600 ℃で 10, 000 s 焼鈍した Cu/A533B 鋼拡散対の粒内のアトムマップ。 
 
 








Cu 濃度プロファイルを図 6-18 に示す。濃度プロファイルは針長手方向に対して 20 × 20 nm の断
面積を持つ分析領域内で調べた。粒界を含まない領域は 2 本の針試料を測定し、その平均値を黒
のプロットで示した。粒界の有無にかかわらず、拡散対界面から遠ざかるにつれて Cu 濃度が減少
する傾向が得られた。しかし、拡散対界面から 100 nm 程度までは、粒界を含む試料中の方が粒界
を含まない試料中に比べ、わずかに Cu 濃度が高かった。 
 図 6-19 に粒界面での Cu 濃度プロファイルを示す。拡散対界面から遠ざかっても、粒界上の Cu
濃度は減少しなかった。また、粒界上の Cu 濃度は粒内における A533B 鋼中の Cu の固溶限 c0と
一致した。 
粒界に対して垂直方向の Cu 濃度プロファイルを図 6-20 に示す。横軸原点は粒界における Cu
濃度のピーク位置とした。粒界から遠ざかるにつれて Cu 濃度が減少した。 
 
 
図 6-18. 600 ℃で 10, 000 s 焼鈍された Cu/A533B 鋼拡散対中の一次元 Cu 濃度プロファイル。 
赤のプロットは粒界を含む試料から取得されたプロファイル。 
黒のプロットは 2 本の粒界を含まない試料から取得されたプロファイルの平均値。 
  






























図 6-19. (a)A533B 鋼中の粒界面での Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 10,000 s 焼鈍材)。 
c0は A533B 鋼粒内の Cu の固溶限を示す。 
(b)中の黒枠及び黒矢印は濃度プロファイルを調べた領域(1 × 20 × 100 nm)と分析方向を示す。 
 
 
図 6-20. (a)A533B 鋼中の粒界垂直方向の Cu 濃度プロファイル(600 ℃, 10,000 s 焼鈍材)。 
(b)中の黒枠及び黒矢印は濃度プロファイルを調べた領域 
































































6-3-1. A533B 鋼中、純 Fe 中の Cu の拡散係数の比較 
 700 ℃において、A533B 鋼中の Cu の拡散係数は純 Fe 中の拡散係数の約 3 倍であった。550, 
600 ℃では A533B 鋼中の Cu の拡散係数は Fe 中よりやや高い程度であった。図 6-5 に示したよう
に、A533B 鋼中の Cu の拡散係数の温度依存性をアレニウスプロット上で見ると、良い直線性を














exp0       (5.1) 
でフィッティングを行った。ここで、D0は頻度因子(m2/s)、Qは拡散の活性化エネルギー(eV/atom)、
kBはボルツマン定数(8.6 × 10-5 eV/(atom･K) [65])、T は絶対温度(K)である。式(5.1)中の D0, Q をフ
ィッティングパラメータとして、A533B 鋼中の Cu 拡散における D0 と Q を求めた。表 6-1 に
A533B 鋼中の Q, D0の値をまとめる。また、表 6-1 には比較のため、純 Fe 中の Q, D0の値も示し




考えられる。今回用いた A533B 鋼中には約 3 at.%の溶質･不純物原子が含まれている。これらの





表 6-1. A533B 鋼中及び、Fe 中の活性化エネルギーQ と頻度因子 D0 
 Q (eV/atom) D0 (m2/s) 
in A533B 3.58 89 





6-3-2. Cu の粒界拡散 
§1 純 Fe 中の粒界拡散 
 純 Fe 中において、粒界を含む領域では Cu の拡散が促進されていた(図 6-10)。これは粒界を介
した Cu の高速拡散の影響である。ここでは、Cu の粒界拡散における拡散係数 DGBを求める。粒
界上の拡散が酔歩の理論[44, 92]に従うのであれば、粒界上における平均拡散長 L は、 
  tDL GB2~        (5.2) 
で近似される。ここで、t は拡散時間である。ただし、この拡散長はガウス関数型濃度分布式にお
ける標準偏差に相当するものであり、原子の最大の移動距離を示すものではない。図 6-14 に示し
たように、600 ℃, 100 s 焼鈍材において、拡散対界面から 550 nm までの領域では、Cu 濃度の減少
が見られなかった。ここでは、DGBの下限値を見積もるため、拡散長 L = 550 nm、焼鈍時間 t = 100 
s を式(5.2)に代入した。その結果、DGBの下限値として、2 × 10-15 m2/s が得られた。この値は 600 ℃




 粒界拡散を議論する上では、粒界から粒内への拡散も重要となる。図 6-15 に示したように、
600 ℃, 100 s 焼鈍材では粒界上の Cu 濃度ピーク位置から± 10 nm 程度で Cu 濃度が急激に減少し
た。これは粒界から粒内へと Cu がわずかに拡散していることを示唆している。一方で、この粒界





§2 A533B 鋼中の粒界拡散 
 図 6-18 に示したように、粒界を含む試料中の Cu 濃度プロファイルは粒内のものに比べ、Cu 濃
度がやや高かった。このことから、溶質･不純物原子が多く偏析している A533B 鋼中の粒界上で
もわずかに拡散が促進されている可能性が考えられる。ただし、本研究では A533B 鋼の粒界は拡














 CRP の形成カイネティクスを理解する上で重要な RPV 鋼(A533B 鋼)中の Cu の拡散係数及び固
溶限を APT で調べた。さらに APT による粒界の直接観察により、Cu の粒界拡散も調べた。得ら
れた結果を以下に述べる。 
 
 700 ℃で、A533B 鋼中の拡散係数は純 Fe 中の約 3 倍の大きさであった。550, 600 ℃で、A533B
鋼中の拡散係数は純 Fe 中の値に近かった。A533B 鋼中の Cu 拡散における活性化エネルギー
は、純 Fe 中よりもわずかに大きかった。 
 550-700 ℃の温度範囲において、A533B 鋼中の Cu の固溶限は純 Fe 中とほぼ同じであった。 
 純 Fe 中の粒界は Cu の拡散を大きく促進させることが明らかとなった。粒界上の Cu の拡散
係数の下限値は粒内の拡散係数よりも 4 桁も大きく、粒界が Cu の高速拡散経路であること
がわかった。 
 A533B 鋼中の粒界は Cu の拡散をわずかに促進させた。このことから、A533B 鋼の粒界上で









 第 3 章では、従来 TEM 法よりも定量性に優れる転位分析手法である WB-STEM 法の原理を説
明し、RPV 鋼中の転位ループの定量解析において有効な手法であることを実証した。本研究で用
いた WB-STEM の主な特徴を以下に示す。 




 pixel サイズを 0.25 nm/pixel とすることで、小さな歪み場しか持たない 2 nm 程度の微小転位
ループの歪みコントラストの測定が可能になった。このように小さな pixel サイズを用いた場
合でも、広画角(5120 × 5120 pixel)を用いることでミクロンオーダーの観察視野が得られた。 
 
 第 4 章では、WB-STEM、APT、陽電子消滅法を組み合わせ、欧州炉監視試験片中の微細組織分
析を行い、照射脆化機構の議論を行った。主な知見を以下に示す。 




 陽電子消滅法により、低照射量(1.3 × 1023 n/m2)から非常に微小な照射欠陥が高密度に形成さ
れていることが示唆された。この照射欠陥は低照射量での照射硬化の原因である。 






第 5 章では、WB-STEM の検出器を用いた電子線トモグラフィーと APT を組み合わせた「微小







を決定し、転位ループが Ni-Mn-Si クラスターと複合体を形成していることを示した。 
 
 第 6 章では、CRP の形成カイネティクスを理解する上で重要な RPV 鋼中の Cu の拡散係数及び
固溶限を APT を用いて調べた。また、実用鋼で重要となる粒界拡散の影響も調べた。主な知見を
以下に示す。 
 550 - 700 ℃の温度範囲において、A533B 鋼中の Cu の拡散係数は純 Fe 中よりもやや高かっ
た。また、A533B 鋼中の Cu 拡散における活性化エネルギーは純 Fe 中よりもわずかに大きか
った。 
 550 - 700 ℃の温度範囲において、A533B 鋼中の Cu の固溶限は純 Fe 中とほぼ同じであった。 
 純 Fe 中の粒界は Cu の拡散を大きく促進させていることが明らかになった。粒界上の Cu の
拡散係数の下限値は粒内の拡散係数よりも 4 桁も大きかった。 
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